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Abb. 2.1: Ausschnitte aus der (a) a-Si Struktur mit gestaffelter Anordnung der Si–Si
Bindungen (staggered) und (b) der Clathrat-I-Struktur mit den Si–Si
Bindungen auf Deckung (eclipsed).
3
Abb. 2.2: Clathrat-I-Struktur mit Dodekaedern Y20 (grau) und Tetrakaidekaedern
Y24 (blau).
4
Abb. 2.3: Stabpackung vom Cr3Si-Typ. Jeder Stab repräsentiert eine Säule von
Tetrakaidekaedern Y24 in der Clathrat-I-Struktur.
4
Abb. 2.4: (a) Strukturfragment aus den Lagen 6c und 24k in einer Clathrat-I-Struktur.
(b) Bei statistischer Teilbesetzung der Lage 6c kommt es zur Überlagerung
der Lagen Ge31 und Ge32. Die Schwingungsellipsoide der gemittelten
Ge3-Atome besitzen stark unterschiedliche Halbachsen. (c) Überstruktur
durch regelmäßige Anordnung der Defekte.
6
Abb. 2.5: Alternative Zusammensetzungen zur Clathratphase Ba8Au1Ge43£2 mit
einer Besetzung von 175 Elektronen auf der Lage 6c (grüne Linie).
7
Abb. 2.6: Vereinfachtes Modell zur Ladungsverteilung in einem Ba@Si24 Käfig im
binären Siliziumclathrat Ba8–xSi46.
9
Abb. 3.2: Lichtbogenofen (Eigenbau, MPI CPfS Dresden, Werkstatt). 13
Abb. 3.3: Werkzeuge für die Rascherstarrung durch Kaltschlagen. 15
Abb. 3.4: Schematische Darstellung des Bridgman-Ofens, wie er in dieser Arbeit
verwendet wurde.
17
Abb. 3.5: Fadensäge WS22 (Firma I-B-S). 19
Abb. 4.1: Probeträger für Röntgenuntersuchungen an Pulverproben. 19
Abb. 4.2: Ampullen für eine DSC-Messung: Nb-Außentiegel und Glaskohlenstoff-
Innentiegel.
24
Abb. 5.1: Isothermer Schnitt des Phasendiagramms Ba-Au-Ge bei 800 °C. 28
Abb. 5.2: Mögliche Zusammensetzungen der Clathrat-I-Phase bei 800 °C mit
kontinuierlichem Übergang von Ba8Ge43£3 zu  Ba8Au5.33Ge40.67
(durchgezogene Linie) und idealisierten Zusammensetzungen mit
ausgeglichener Elektronenbilanz („Zintl-Linie“, gestrichelt).
29
Abb. 5.3: Orientiertes Segment des Einkristalls Ba8Au5.25Ge40.3 (n) mit einem
Durchmesser von 1 cm, das für Experimente mit inelastischer
Neutronenstreuung verwendet wurde.
34
Abb. 5.4: Typisches Gefüge nach der Rascherstarrung von Ba8Au0.5Ge44 (n). Die
SEM Abbildung zeigt Bündel einer goldreichen Clathrat-I-Phase
(2 at.% Au), eingebettet in eine Matrix von Ba8Ge43£3.
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Abb. 5.5: Röntgenpulverdiagramme der Proben Ba8Au0.5Ge44 (n) und Ba8Au0.75Ge42.5
(n) im Vergleich. Unterschiedliche Clathrat-I-Phasen in der Probe führen
zu einer hohen Halbwertsbreite und Asymmetrie der Reflexe.
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Abb. 5.6: Röntgenpulveraufnahmen der Proben Ba8Au1Ge45 (n) und Ba8Au0.5Ge44 (n)
mit Nebenphase a-Ge  (oben),  sowie  Ba8Au1Ge42 (n) mit Nebenphase
Ba6AuxGe25–x (unten). Die Überstruktur der Clathrat-I-Phase mit der
Raumgruppe Ia3d ist bei Anwesenheit des Clathrats cP124 nicht mehr
sicher zu erkennen.
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Abb. 5.7: REM-Aufnahmen verschiedener Proben Ba8AuxGe46–y im Bereich




Abb. 5.8: Gitterparameter der Proben Ba8AuxGe43£3–x (n) nach dem Tempern bei
800 °C in Abhängigkeit von der Zahl der Goldatome pro Formeleinheit.
Aufgetragen sind verfeinerte Zusammensetzungen nach Tab. 5.5 mit
Dx ≈ 0.1 für die Zusammensetzung. Standardabweichungen des
Gitterparameters liegen innerhalb der Symbole.
41
Abb. 5.9: Röntgenpulveraufnahme der Probe Ba8Au0.5Ge44 (n) mit der verfeinerten
Zusammensetzung [Ba8Au0.6]Ge42.8(2) unter Berücksichtigung der Reflexe
von a-Ge  (RP(Clathrat) = 3.8%). Oben: Messpunkte mit angepasstem
Profil. Mitte: Berechnete Reflexlagen für die Clathrat-I-Phase und a-Ge.
Unten: Differenz zwischen gemessenem und berechnetem Profil.
44
Abb. 5.10: Sechsringketten der Atome Ge1 und Ge3. Die Überstruktur ist bei halber
Besetzung der Lage Ge1 am stärksten ausgeprägt (a). Bei zusätzlichen
Atomen auf der Lage Ge1 ist eine Besetzungsinversion der Lagen 24c und
24d möglich (b).
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Abb. 5.11: Röntgenpulveraufnahme der Probe Ba8Au0.5Ge44 (n). Die
charakteristischen Reflexe für die Überstruktur mit der Raumgruppe Ia3d
sind rot gekennzeichnet. Sie besitzen eine deutlich größere Halbwertsbreite.
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Abb. 5.12: HR-STEM Aufnahme der Probe Ba8Au0.5Ge44 (n) mit inhomogener
Kristallstruktur. Teilbereiche lassen sich entweder mit der einfachen
Elementarzelle in der Raumgruppe Pm3n (links) oder mit der doppelten
Zelle in der Raumgruppe Ia3d (rechts) beschreiben.
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Abb. 5.13: REM-Aufnahmen verschiedener Proben Ba8AuxGe46–y (n) im Bereich
(0 ≤ x ≤ 1) nach Wärmebehandlung bei 750 °C (oben) und 724 °C (unten).
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Abb. 5.14: Modell für Stabilitätsbereich der Clathrat-I-Phase mit Raumgruppe Ia3d im
Bereich Ba8Aux£3–0.563xGe43–0.437x (0  ≤ x » 1). Die Clathrat-I-Phase mit
Zusammensetzung Ba8Au0.2Ge42.91£2.89 (1)  zersetzt  sich  bei  750°C  zu
Ba8Au0.5Ge42.78£2.72 (1′),  mit  Zusammensetzung  Ba8Au0.5Ge42.78£2.72 (2)
bei 724 °C zu Ba8Au1.0Ge42.56£2.44 (2′).
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Abb. 5.15: REM Abbildungen der Proben a) Ba8Au2Ge44 (n) und b) Ba8Au3.5Ge42.5(n)
nach der Rascherstarrung.
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Abb.5.16: Röntgenpulveraufnahmen der Proben (a) Ba8Au2Ge44 (n) und (b)
Ba8Au3.5Ge42.5 (n) nach der Rascherstarrung. Beide Proben zeigen jeweils
eine Clathratphase mit größerem Au-Gehalt (Raumgruppe Pm3n), sowie
eine weitere mit kleinerem Au-Gehalt und doppelter Elementarzelle
(Raumgruppe Ia3d).
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Abb.5.17: Ausschnitt der Röntgenpulveraufnahmen von Ba8Au2Ge44 (n) (grün) und
Ba8Au3.5Ge42.5 (n) (blau) im Vergleich mit berechneten Diagrammen für
Ba8Au5.3Ge40.7 (Pm3n, rot) und Ba8Ge43£3 (Ia3d, schwarz). Reflexe der
goldreicheren Clathrat-I-Phase sind asymmetrisch auf Grund des großen
Homogenitätsbereiches.
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Abb. 5.18: REM-Aufnahmen verschiedener Proben Ba8AuxGe46–y (n) im Bereich
(1.5≤ x ≤ 3.5) nach einer Wärmebehandlung bei 800 °C.
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Abb. 5.19 XRPD-Aufnahme (CuKa1)  der  Probe  Ba8Au2Ge44 (n) mit berechnetem
Beugungs-diagramm einer Clathrat-I-Phase in der Raumgruppe Pm3n. Die
Reflexe (100) und (300) durchbrechen die Auslöschungsregeln h = 2n. Der
Reflex (444) mit deutlich geringerer Halbwertsbreite ist hervorgehoben.
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Abb. 5.20: Halbwertsbreiten der Reflexe im Beugungsdiagramm (CuKa1) der Proben
Ba8Au2Ge44 (n) und Ba8Au3.5Ge42.5 (n) bei kubischer Indizierung im
Vergleich zum LaB6-Standard. Die ungewöhnlich hohen Halbwertsbreiten
für  die  Probe  Ba8Au2Ge44 (n) entstehen sich durch die tatsächlich




Abb. 5.21: Mikrostruktur der Probe Ba8Au2.5Ge42 (n) im Polarisationsmikroskop. Nach
Kontrastverstärkung treten unterschiedlich orientierte Körner hervor.
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Abb. 5.22: Partialstruktur des Clathrat-I-Typs (Raumgruppe Pm3n). Sechsringe
gebildet von Atomen der Lagen 6c und 24k bilden unendliche Ketten
entlang der {100}-Achsen.
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Abb. 5.23: Modell eines pseudo-meroedrischen Drillings mit einer blauen, grünen und
roten Komponente. Entwickeln sich die Orientierungen in gleichen
Anteilen, findet man ein eine dreizählige Achse und ein scheinbar
kubisches Beugungsbild.
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Abb. 5.24: Sechsringketten der Lagen 2e und  8o entlang der tetragonalen Achse
[001] (a), bzw. Ketten der Lagen 4k,  8p und 8q entlang [100] (c). Durch
Leerstellen auf den Lagen 2e und 4k entstehen Split-Lagen 8o1, 8o2,8p1, 8p2,
8q1 und 8q2, (b, d).
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Abb. 5.25: Säulen von Tetrakaidekaedern in Ba8Au3.18Ge41.53£1.29.  Der  Abstand
zwischen den Ba2-Atomen einer Säule entspricht der Höhe eines
Tetrakaidekaeders. Je mehr Leerstellen sich auf einer Ge1-Lage befinden,
desto mehr 3b Ge–-Anionen liegen zwischen den Ba-Atomen und stehen für
eine kontrahierende Wechselwirkung zur Verfügung.
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Abb. 5.26: Vereinfachtes Schema zur Überstrukturbildung im Clathrat-I-Bereich des
Systems  Ba-Au-Ge.  Die  Besetzung  der  Lage  6c bezogen auf die
Basisstruktur bestimmt die Überstruktur.
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Abb. 5.27: Röntgenpulveraufnahmen der Proben Ba8AuxGe46–x (n) (x = 1.5, 2, 3, 3.5)
im Vergleich mit den berechneten Reflexlagen des untersuchten Einkristalls
Ba8Au3.18Ge41.53£1.29. Reflexe der Nebenphase a-Ge sind mit roten Pfeilen
markiert.
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Abb. 5.28: Entwicklung der Gitterparameter im Existenzbereich der tetragonalen
Clathrat-I-Phase. Die größte Verzerrung der Elementarzelle wird bei der
Probe Ba8Au2.5Ge42.00 (n) beobachtet.
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Abb. 5.29: Besetzungsanalyse der Lagen 2e und 4k in der tetragonalen Clathrat-I-
Struktur mit der Raumgruppe P42/mmc. Während die durchschnittliche
Summe der streuenden Elektronen beider Lagen mit dem Au-Gehalt stetig
zunimmt (hier gerechnet für je eine Position), wird die Lage 2e schneller
aufgefüllt  als  die  Lage  4k.  Die  tetragonale  Struktur  ist  bei  der
Zusammensetzung Ba8Au2.5Ge42.0 (n) am stärksten ausgeprägt.
73
Abb. 5.30: REM-Aufnahmen der Proben Ba8AuxGe46–y im Bereich (3.5 < x ≤ 6) nach
der Rascherstarrung. Die Probe Ba8Au5.3Ge40.3 (n) ist einphasig.
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Abb. 5.31: Röntgenpulveraufnahme der Probe Ba8Au5.3Ge40.3 (n) mit einer Clathrat-I-
Phase der Zusammensetzung Ba8Au5.33Ge40.7 (l = CuKa1, RI = 3.5%).
Striche entsprechen indizierten, kubischen Reflexlagen, die Kurve unten
der Differenz zwischen beobachteten und berechneten Reflexen.
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Abb. 5.32: Optische Mikroskopie (Hellfeld) an einem Bruchstück des Einkristalls
Ba8Au5.25Ge40.3 (n) nahe an der Spitze des Bridgman-Tiegels.
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Abb. 5.33: XRPD-Aufnahmen eines Bruchstücks des Einkristalls Ba8Au5.25Ge40.30 (n)
aus der Bridgman-Synthese, indiziert mit dem Strukturmodell der
Raumgruppe Pm3n und a = 10.7987(1) Å. 78
Abb. 5.34: Rohling des Einkristalls, fixiert zur Orientierung auf einem
Goniometerkopf
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Abb. 5.35: Basisstruktur der Clathrat-I-Phase Ba7.81(4)Au5.33(4)Ge40.67(4) in der
Raumgruppe Pm3n als Startmodell für die Verfeinerung. 80
Abb. 5.36: Fragment der Kristallstruktur von Ba7.81(4)Au5.33(4)Ge40.67(4). Die Au1-Atome
(rot) bilden Split-Lagen 24k neben  der  Ge1  Lage  6c. Ba2-Atome in den




Abb. 5.37: Umgebung der Ba-Atome und Spiltlagen der Gerüstatome. Leerstellen der
Lage  6c führen zur Anisotropie der Lage 24k (b). Die gerichtete
Wechselwirkung von Ba- und Au-Atomen führt zur Anisotropie der Lage
6c (c) Beiden Fälle führen zu Splitlagen.
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Abb. 5.38: Die Besetzung einer 24k Splitlage durch Au Atome führt zum engeren
Kontakt mit zwei Ba2-Atomen, aber auch zu weiteren Abständen zu den
Ba2-Atomen des Nachbarstranges.
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Abb. 5.39: Die Lagen 6c und 6d der Raumgruppe Pm3n bilden ein Gerüst mit Sodalith-
Topologie, welches Ba1@Ge20 Dodekaeder einschließt. Die Au1-Atome
befinden sich in einem (Ba2)4 Tetraeder.
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Intermetallische Clathrate galten noch lange nach ihrer ersten strukturellen Charakterisierung durch
John Kasper et al. [1] im Jahr 1965 als Sonderfälle. In Verbindungen wie Na8-xSi46 oder Na24-xSi136
umschließt ein vierbindiges Netzwerk aus Siliziumatomen die elektropositiven Natriumatome. Legt man
die (8-N)-Regel zu Grunde, werden die zusätzlichen Elektronen der Natriumatome zum Aufbau der
Siliziumnetze nicht benötigt. Aus heutiger Sicht würde man daher für die genannten Verbindungen
metallische Leitfähigkeit erwarten. In einem einfachen Bild sollten die Valenzelektronen der
Natriumatome antibindende Zustände der elektronegativen Gerüste Si46 bzw.  Si136 besetzen, welche
infolgedessen etwas größere Bindungsabstände d(Si–Si) aufweisen. Jedoch hatten zur Zeit der
Entdeckung der intermetallischen Clathrate die schon länger bekannten Gashydrate ein anders
Verständnis dieser Verbindungsklasse geprägt [2]. Die strukturell analogen Clathrathydrate wie z.B.
(Cl2)8(H2O)46 bezeichnet man als Wirt-Gast Verbindungen, weil sie aus einer käfigartigen
Gerüstkomponente bestehen (Wirt), in welche Atome oder Moleküle (Gäste) reversibel eingelagert sind.
Das Besondere dabei ist, dass sich die Gerüststruktur nur bei Anwesenheit der Gastmoleküle ausbildet,
obwohl nur schwache Van-der-Waals-Wechselwirkungen zwischen beiden Komponenten vorliegen.
Daraus schloss man nun, dass intermetallischen Clathrate besondere physikalische Eigenschaften
besitzen können. Eingelagerte Alkalimetallatome könnten ein Elektronengas bilden [3] oder sogar als
isolierte Radikale vorliegen. Tatsächlich wurden für die Phase NaxSi136 bei kleinem Na-Gehalt neutrale,
isolierte Na-Atome durch Elektronenspinresonanz nachgewiesen, jedoch blieb diese Phase bis heute das
einzige Beispiel für diesen außergewöhnlichen Effekt [4]. Dass Käfigatome und Gerüst bei Clathraten
im Sinne einer ausgeglichenen Elektronenbilanz betrachtet werden können, wurde 1972 nach
Entdeckung der Phase As8Ge38I8 durch H. G. von Schnering erkannt. Nach der Ladungsbilanz
(As+)8(Ge0)38(I–)8 kompensiert hier ein positiv geladenes Netzwerk exakt die Anzahl der Anionen in den
Käfigen [5]. Umgekehrt schloss man daraus, dass auch Kationen in den Käfigen entsprechend durch
Zintl-Anionen im Netzwerk kompensiert werden können. Tatsächlich wurden in der Folge zahlreiche
intermetallische Clathrate hergestellt, die eine ausgeglichene Ladungsbilanz aufweisen und halbleitende
Eigenschaften besitzen. Bei der Zintl-Phase Ba8Ga16Ge30 gleichen zum Beispiel einfach negativ
geladene, vierbindige Gallium-Anionen die Ladung der Barium Kationen nach der Elektronbilanz
(Ba2+)8(Ga–)16(Ge0)30 aus [6]. Auch Siliziumclathrate wie Na2Ba6Si46 [7] fügen sich in dieses Bild ein.
Da für diese Phasen metallische Leitfähigkeit oder in diesem Fall sogar Supraleitfähigkeit nachgewiesen
wurde, formuliert man die Ladungsbilanz entsprechend (Na+)2(Ba2+)6(Si0)46 × 14 e–. Einige
Clathratphasen blieben jedoch weiter unverstanden, z.B. die Clathrat-I-Phase mit der lange akzeptierten
Zusammensetzung „K8Ge46“, welche jedoch wie eine elektronenkompensierte Phase halbleitendes
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Verhalten aufweist [8]. Genauere Strukturanalysen führten dann 1986 zur Entdeckung, dass das
Germaniumnetzwerk dieser Clathratphase zwei Leerstellen pro Formeleinheit enthält und die Phase die
Zusammensetzung K8Ge44£2 besitzt [9]. Da die Leerstellen im Germaniumnetzwerk von vier
dreibindigen Germaniumanionen umgeben sind, kann man K8Ge44£2 als Zintl-Phase mit ausgeglichener
Elektronenbilanz (K+)8(3b)Ge–8(Ge0)36 verstehen. In ähnlicher Weise lassen sich auch die Defekte der
Phasen M8Sn44£2 (M = K, Rb, Cs) [10] [11] [12] und Ba8Ge43£3 [13] beschreiben. Dass Defektclathrate
in Abhängigkeit von der Temperatur und der chemischen Zusammensetzung komplizierte
Überstrukturen ausbilden können, ist eine Erkenntnis neuerer Untersuchungen. Besonders schwierig
wird die Strukturanalyse immer dann, wenn z.B. in ternären Clathraten die Defektlagen außerdem noch
durch unterschiedliche Atomarten besetzt sind. Genau solche Clathratphasen, bei denen
Übergangsmetalle E14 Atome substituieren, sind aber zuletzt aufgrund ihrer guten thermoelektrischen
Eigenschaften in den Fokus der Materialwissenschaft gerückt. Clathrate mit Übergangsmetallatomen
besitzen nämlich häufig einen großen Homogenitätsbereich, was eine Optimierung der
Ladungsträgerkonzentration und der thermoelektrischen Eigenschaften erlaubt. Die Existenz von
Leerstellen in solchen Phasen wird dabei aber häufig übersehen. In diesem Zusammenhang wurde vor
Beginn  dieser  Arbeit  am  MPI  CPfS  die  Clathrat-I-Phase  im  System  Ba-Au-Ge  auf  ihre
Transporteigenschaften hin untersucht und gute thermoelektrische Eigenschaften für die
Zusammensetzung Ba8Au5.3Ge40.7 gefunden  [14].  Aufgabe  dieser  Arbeit  war  es  zunächst,  die
Zusammensetzung der Phase zu optimieren und ihre physikalischen Eigenschaften am Einkristall zu
bestimmen. Dabei zeigte sich eine unerwartet komplexe Abhängigkeit der Kristallstruktur sowohl vom
Goldgehalt als auch von der Herstellungstemperatur. Diese Untersuchungen bilden die Grundlage dieser
Arbeit. Der wissenschaftliche Schwerpunkt dieser Arbeit lag dabei in der Entwicklung und Anpassung
von Präparationstechniken sowie die strukturelle, metallographische und thermische Charakterisierung
der hergestellten Proben. Dem Konzept des Instituts folgend wurden alle Röntgenaufnahmen und
Messungen der Transporteigenschaften in den zuständigen Kompetenzgruppen des MPI CPfS






Intermetallische Clathrate werden häufig mit ihren Trivialnamen bezeichnet, die sich von den strukturell
verwandten Gashydraten ableiten. Deren Strukturtypen wiederum wurden in der Reihenfolge ihrer
Entdeckung römische Ziffern zugeordnet. Ansonsten erfolgt die Benennung über das Pearson-Symbol
oder durch Angabe des zuerst entdeckten Vertreters. Die Clathratphasen in dieser Arbeit gehören zum
Clathrat-I-Typ. Die Basisstruktur wird mit der in der kubischen Raumgruppe Pm3n (Nr. 223)
beschrieben und hat bei idealer Zusammensetzung M8Y46 das Pearson-Symbol cP54. Normalerweise
repräsentiert M ein elektropositives Atom wie Natrium oder Barium, Y ein Element der 14. Gruppe wie
Silizium oder Germanium. Allerdings sind auch Antitypen bekannt, bei denen elektronegative Atome
die Plätze in den Käfigen einnehmen. In der Clathrat-I-Struktur bilden die Gerüstatome Y ein
charakteristisches, vierbindiges Netz, wobei sich jedes Y-Atom in einem verzerrten Tetraeder aus vier
weiteren Y-Atomen befindet. Anders als bei der dicht gepackten Diamantstruktur, bei der die Atome in
der energetisch günstigeren gestaffelten Konformation vorliegen, liegen die Atome bei der Clathrat-I-
Struktur auf Deckung (Abb. 2.1).
Abb. 2.1: Ausschnitte aus der (a) a-Si Struktur mit gestaffelter Anordnung der Si–Si Bindungen
(staggered) und (b) der Clathrat-I-Struktur mit den Si–Si Bindungen auf Deckung (eclipsed).
Während angrenzende Atome bei der a-Ge Struktur Sechsringe mit Sesselform ausbilden, ergeben sich
aus dem Verknüpfungsmuster der Clathrate nahezu planare Fünf- und Sechsringe. Diese wiederum
führen zur Ausbildung polyedrischer Hohlräume und damit zu einem deutlich größeren Raumanspruch
der Clathratphase. Die Hohlraumstruktur wird durch elektropositive A-Atome stabilisiert, welche die
Atompolyeder („Käfige“) besetzen. Beim Clathrat-I-Typ sind dies pro Elementarzelle 2 Dodekaeder Y20
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mit 12 Fünfeckflächen [512] und 6 Tetrakaidekaeder Y24 bestehend aus 12 Fünfeckflächen und 2 planaren
Sechseckflächen [51262] (Abb. 2.2).
Abb. 2.2: Clathrat-I-Struktur mit Dodekaedern Y20 (grau) und Tetrakaidekaedern Y24 (blau).
Das Tetrakaidekaeder Y24 beschreibt das Y46 Netzwerk vollständig. Diese Polyeder bilden Säulen entlang
[100], die in einer Stabpackung vom b-Wolfram bzw. Cr3Si-Typ [15] angeordnet sind (Abb.  2.3). Die
Dodekaeder Y20 füllen in dieser Beschreibung die Hohlräume zwischen angrenzenden Säulen von
Tetrakaidekaedern aus. Chemisch gesehen kommt dem Dodekaeder jedoch die größere Bedeutung zu,
da nur dieses in allen bekannten Strukturtypen der Clathrate vorhanden ist.




In der Raumgruppe Pm3n wird das Clathrat-I-Gerüst durch drei kristallographische Lagen beschrieben
(Tab. 2.1). Die Dodekaeder Y20 bestehen aus 8 Y2-Atomen der Lage 16i und 12 Y3-Atomen der Lage
24k, im Zentrum befinden sich die Atome M1 auf der Lage 2a. Die Tetrakaidekaeder Y24 bestehen aus
4 Y1-Atomen auf der Lage 6c, 8 Y2-Atomen und 12 Y3-Atomen, im Zentrum befinden sich die Atome
M2 auf der Lage 6d.
Tab. 2.1: Kristallographische Lagen der Clathrat-I-Struktur in der Raumgruppe Pm3n. Die angegebenen
Werte sind über die bekannten Kristallstrukturen gemittelt.
Atom Wyckoff-Symbol Position Lokale Symmetrie
M1 2a 0   0   0 m3
M2 6d 1/4   1/2   0 4m2
Y1 6c 1/4   0   1/2 4m2
Y2 16i x x x       (x » 0.183) 3
Y3 24k 0 y z       (y » 0.31, z » 0.12) m
Betrachtet man ausschließlich die Y1-Atome der Lage 6c und die Y3-Atome der Lage 24k, so findet man
eine Teilstruktur aus isolierten Sechsringketten entlang der Richtungen [100]. Die Ebenen benachbarter
Sechsringe sind um 90° zueinander gedreht und die Ringe werden durch Y1-Atome miteinander
verknüpft (vgl. Abb. 2.4a mit Y =  Ge).  In  den  Ketten  ist  die  Lage  6c für Elemente der 14. Gruppe
ungünstig, da die Winkel im planaren Sechsring im Mittel 120° betragen müssen und damit deutlich
größer sind als ein idealer Tetraederwinkel von 109.5°. Die Einführung einer Leerstelle auf der Lage 6c
ermöglicht die Relaxation angrenzender Atome in 2 Sechsringen (Abb. 2.4c). Dadurch wird
verständlich, dass Leerstellen im Clathrat-I-Gerüst wie in K8Ge44£2 [9] bevorzugt auf der Lage 6c zu
finden sind und Übergangsmetallatome in ternären Phasen bevorzugt diese Lage besetzen. Sind die
Leerstellen in der Kristallstruktur statistisch auf alle Positionen der Lage 6c verteilt wie in K8Ge44£2
oberhalb 500 °C, resultiert aus der Strukturverfeinerung eine partielle Besetzung dieser Lage. Da sich
die lokalen Konfigurationen [£(Ge32)4] mit d(£–Ge) » 2.2 Å und [(Ge1)(Ge31)4] mit d(Ge–Ge)
» 2.5 Å im statistischen Strukturmodell überlagern (Abb. 2.4b), findet man im Experiment einen
mittleren Abstand und auffällig anisotrope Auslenkungsparameter für Ge3. Durch Röntgenbeugung am
Einkristall lassen sich diese Split-Lagen Ge31 und Ge32 in günstigen Fällen auflösen und man kann die
Besetzung der Lage 6c indirekt bestimmen:
occ (6c) = occ (Ge31) = 1 – occ (Ge32)
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Abb. 2.4:  (a)  Strukturfragment  aus  den  Lagen  6c und 24k in  einer  Clathrat-I-Struktur.  (b)  Bei
statistischer Teilbesetzung der Lage 6c kommt es zur Überlagerung der Lagen Ge31 und Ge32. Die
Schwingungsellipsoide der gemittelten Ge3-Atome besitzen stark unterschiedliche Halbachsen.
(c) Überstruktur durch regelmäßige Anordnung der Defekte [16].
Diese Beziehung ist bei ternären Phasen bisher die einzige Möglichkeit, die Leerstellenkonzentration
auf der Lage 6c röntgenographisch zu bestimmen. Dies sei am Beispiel der ternären Clathrat-I-Phase
mit Zusammensetzung Ba8Au1Ge43£2 erörtert. Im Strukturmodell ohne Split-Lagen findet man nach
einer Verfeinerung die Lagen 2a und 6d im Käfig voll besetzt mit Ba, die Lagen 16i und 24k voll besetzt
mit Ge-Atomen. Die verfeinerte Elektronendichte auf der Lage 6c ist dagegen nicht eindeutig
zuzuordnen. Im gewählten Beispiel ist die Lage 6c durch 1 Au- und 3 Ge-Atome besetzt, so dass man
näherungsweise 1 × 79 + 3 × 32 = 175 Elektronen finden würde. Dieselbe Elektronenzahl ergibt sich
jedoch ebenso für die Grenzfälle Ba8Au2.2Ge40£3.8 oder  Ba8Ge45.5£0.5 sowie  für  alle
Zusammensetzungen dazwischen (Abb. 2.5). Das Problem ist nur dann röntgenographisch zu lösen,
wenn man zusätzliche Information aus der Besetzung der Lagen Ge31 und Ge32 erhält. Da die Lage 6c
zu 33% Leerstellen aufweist, sollte auch die Lage Ge32 entsprechend zu 33% mit Germanium besetzt
sein. Ist die Zahl der Leerstellen auf diese Weise bestimmt, verteilt man die verbliebenen Positionen
unter Au- und Ge-Atomen auf.
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Abb. 2.5: Alternative Zusammensetzungen zur Clathratphase Ba8Au1Ge43£2 mit einer Besetzung von
175 Elektronen auf der Lage 6c (grüne Linie).
Die Positionen der Split-Lagen Ge31 und Ge32 und ihre Besetzung lassen sich jedoch nur durch
Einkristalldiffraktometrie mit hoher Auflösung direkt ermitteln. Bei der Auswertung von
Röntgenpulverdaten versucht man, die Leerstellenkonzentration auf der Lage 6c aus dem mittleren
Abstand d(6c–24k) abzuschätzen. Die Abstände d(£–Ge32) = 2.2 Å und d(Ge1–Ge31) = 2.5 Å sind aus
dem geordneten Modell von Ba8Ge43£3 bekannt [16] während der geringe Unterschied zwischen
d(Ge1–Ge31) und d(Au–Ge31) kaum ins Gewicht fällt. Befindet sich eine Leerstelle auf der Lage 6c,
rücken die benachbarten 24k Atome  also  um  ≈ 0.3  Å  zur  Lücke  hin  (Abb.  2.4c).  Man  kann  daher
erwarten, dass eine Häufung von 2 Defekten pro Sechsring energetisch ungünstig ist und sich die
Defekte  in  der  Kristallstruktur  gleichmäßig  über  die  Positionen  der  Lage  6c verteilen. Mit maximal
einem Defekt pro Sechsring ergibt sich die maximale Anzahl von drei Defekten pro Elementarzelle.
Dies mag erklären, warum bei der binären Phase die Zusammensetzung Ba8Ge43£3 an Stelle der idealen
Zintl-Phase „Ba8Ge42£4“ beobachtet  wird.  Wird nun aus den Sechsringketten jedes zweite  Atom der
Lage 6c entfernt, kommt es unter Verdoppelung der Zellparameter zum Symmetrieabstieg in die direkte
Untergruppe Ia3d (Tab. 2.2). Die Lage 6c in der Raumgruppe Pm3n mit der lokalen Symmetrie (4m2)
spaltet dann auf in die Lagen 24c mit der Symmetrie 222 und 24d, mit der Symmetrie 4. Bisher fand
man experimentell, dass die höher symmetrische Lage 24d bei Ausbildung einer Überstruktur nahezu
voll besetzt wird, während die Lage 24c weitgehend unbesetzt bleibt [17]. Man kann vermuten, dass die




Tab. 2.2: Aufspaltung der Wyckoff-Lagen beim Symmetrieabstieg von Pm3n in  die  direkte
Untergruppe Ia3d (a' = 2a).
Neben der beschriebenen Ordnungsvariante in der Raumgruppe Ia3d existieren noch weitere
Überstrukturen, die in unserem Arbeitskreis untersucht werden. Die Clathrat-I-Phase K8Sn44£2
kristallisiert nach Elektronenbeugung in verschiedenen Varianten mit stark vergrößerten tetragonalen
und orthorhombischen Zellen, die Strukturuntersuchungen sind jedoch noch nicht abgeschlossen. Auch
in dieser Arbeit wird gezeigt werden, dass der Symmetrieabbau von Germaniumclathraten je nach
Zusammensetzung und Temperatur zum tetragonalen Kristallsystemen erfolgen kann.
2.2. Chemische Zusammensetzung
Die chemische Zusammensetzung intermetallischer Clathrate folgt keiner einfachen Regel.
Grundsätzlich wird ihre Hohlraumstruktur dadurch begünstigt, dass die Hohlräume durch Füllatome
besetzt werden. Bei den hier behandelten anionischen Clathraten sind die Füllatome in den Käfigen
elektropositive Metallatome, während das kovalente Gerüst auf Atomen der 14. Gruppe basiert, die auf
vielfältige Weise substituiert sein können. Bei vielen Clathratphasen sind die polyedrischen Käfige
jedoch nur teilweise gefüllt, sei es aus sterischen Gründen wie z.B. bei Cs8–xSi46 [18], aus elektronischen
Gründen  wie  bei  K7B7Si39 [19] oder einer Mischung aus beiden. Nimmt man zunächst an, dass die
elektropositiven Metallatome ihre Valenzelektronen im Sinne der Zintl-Regel vollständig auf die
Gerüstatome übertragen, stellt sich die Frage, wie die übertragenen Elektronen kompensiert werden
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können. Ein vollständiges, vierbindiges Clathrat-I-Gerüst Y46 aus Atomen der 14. Gruppe ist nämlich
abgesättigt, so dass zusätzliche Elektronen zum Bindungsaufbau gar nicht benötigt werden. Bei
Siliziumclathraten wie Ba8–xSi46 verteilen sich die somit überschüssigen Elektronen auf das gesamte
Netzwerk und besetzen zwangsläufig antibindende Zustände. Die Gerüstbindungen d(Si–Si) weiten sich
auf, aber es kommt auch zu einer stabilisierenden, ionischen Wechselwirkung zwischen dem positiv
geladenen Käfig- und den partiell negativ geladenen Netzwerkatomen. Als Ladungsbilanz formuliert
man (Ba2+)8–xSi46 × (16 - 2x) e–.
Abb. 2.6: Vereinfachtes Modell zur Ladungsverteilung in einem Ba@Si24 Käfig im binären
Siliziumclathrat Ba8–xSi46.
In der einfachsten Näherung des elektronischen Bändermodells, der so genannten „rigid band-
Näherung“ geht man davon aus, dass die Bandstruktur eines hypothetischen Allotrops Si46 bei Befüllung
durch Atome M erhalten bleibt und sich nur das Niveau des Fermi-Levels verschiebt. Da es sich beim
hypothetischen Allotrop um einen Halbleiter handeln sollte [15], würden die überschüssigen Elektronen
im einfachsten Fall elektronische Zustände des Leitungsbands besetzen und zu metallischer
Leitfähigkeit führen, was für Siliziumclathrate meist auch experimentell gefunden wurde.
2.3. Clathratphasen mit Übergangsmetallen
Der größte Teil der bekannten intermetallischen Phasen mit Clathrat-I-Struktur besteht aus Ba-Atomen
in den Käfigen und einem Netzwerk aus einem Gruppe-14-Element und Substitutionsatomen.
Gegenüber den binären Phasen Ba8Si46 und Ba8Ge43£3 führt die Substitution mit
Übergangsmetallatomen zu einer deutlichen Stabilisierung. Diese äußert sich z.B. durch hohe
Schmelzpunkte und breiten Homogenitätsbereichen. Unter den bekannten Phasen besitzen solche mit
Gold als Substitutionselement besondere Eigenschaften. Goldatome wirken auf Grund ihrer hohen
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Elektronegativität nach Pauling als Elektronenakzeptoren und verhalten sich daher ähnlich wie z.B.
Zintl-Anionen der dritten Hauptgruppe. Substituieren Au-Atome mit s1d10 Konfiguration Ge-Atome im
vierbindigen Netzwerk, benötigen diese bei einer dem Zintl-Konzept analogen Betrachtung drei weitere
Valenzelektronen, um vier kovalente Bindungen auszubilden. Bei einer dreifach negativen
Formalladung stehen dann jedem Au3–-Anion 1.5 Ba2+-Kationen gegenüber. Werden alle Käfige mit
Bariumatomen gefüllt, dann ergibt sich eine ausgeglichene Ladungsbilanz für die Zusammensetzung
Ba8Au5.33Ge40.67 (Tab. 5.1). Ähnlich bei den meisten Zintl-Phasen erklärt man so das halbleitende
Verhalten bei dieser Zusammensetzung. Die Substitution oder Dotierung der Clathrate mit Au-Atomen






Die für die Präparation verwendeten Elemente wurden gekauft (Tab. 3.1). Silizium und Germanium
wurden in relativ großen Stücken bestellt und im Wolframcarbidmörser unter Argon zerkleinert. Das
grob zerkleinerte Material wurde im Siebturm in verschiedenen Korngrößen fraktioniert. Korngrößen
kleiner 50 µm wurden für Festkörperreaktionen verwendet, Korngrößen zwischen 100 - 200 µm, die
Hauptfraktion, für Schmelzreaktionen.
Tab. 3.1: Informationen zu Chemikalien, die in dieser Arbeit verwendet wurden.
3.2. Präkursoren
Anstelle von elementarem Barium wurden die Präkursoren BaSi und BaGe, als Edukte eingesetzt.
Einerseits sind diese Phasen in gemahlener Form präziser zu wiegen als das Element, welches mit einer
Zange portioniert werden muss. Zum anderen reagiert elementares Barium so heftig mit Germanium,
dass bei Reaktionen im offenen Tiegel Substanz aus dem Tiegel herausgeschleudert werden kann. Die
Präkursoren wurden im geschlossenen Tantal-Rohr (Æ =  12  mm, l =  50  mm)  aus  den  Elementen
präpariert. Stöchiometrischen Mischungen wurden im Induktionsofen bei etwa 1000 °C







Ba 137.33 727 °C Kristalle Alfa Aesar 99.95%
Ge 72.61 927 °C Stückchen ChemPur 99.9999%
Ir 192.22 2466 °C Plättchen / Pulver ChemPur 99.9%
Si 28.09 1410 °C Stückchen ChemPur 99.9%
Al 26.94 660.3 °C Stückchen / Pulver ChemPur 99.99%




Zur Präparation waren Tiegelmaterialien erforderlich, die möglichst wenig mit der Reaktionsmischung
reagieren. Hochschmelzende Metalle wie Niob oder Tantal werden häufig zur Präparation von Zintl-
Phasen verwendet, eigenen sich aber nur für metallreiche Verbindungen. Silizium- und
germaniumreiche Schmelzen reagieren dagegen schnell zu NbGe2 oder TaGe2 bis hin zur Zerstörung
des Tiegels. Solche Nebenreaktionen beeinträchtigen die Untersuchung von Phasengleichgewichten
erheblich. Zum Beispiel, reagiert das Clathrat-I Ba8Ge43£3 mit Tantal zum Clathrat cP124 Ba6Ge25, was
bei der Interpretation thermischer Analysedaten zu völlig falschen Schlüssen führen kann:
Ba8Ge43£3  +  2.75 Ta à      1.5 Ba6Ge25  +  2.75 TaGe2
Germaniumreiche intermetallische Phasen mit Barium und Übergangsmetallen wurden ohne
Nebenreaktionen in Glaskohlenstofftiegeln (Sigradur, Firma MKS) erhalten. Die Produkte konnten nach
der Reaktion einfach aus den Tiegeln entnommen werden. Die Tiegel behielten eine glänzende
Oberfläche und zeigten keine Reaktionsspuren. Für Siliziumclathrate eigenen sich Glaskohlenstofftiegel
nur bedingt. Bei höheren Reaktionstemperaturen bildeten sich harte Reaktionsschichten zwischen Probe
und Tiegel aus. Für Reaktionsmischungen mit Alkalimetallen dürfen dagegen Glaskohlenstofftiegel
nicht verwendet werden. Für Silizium und Alkalimetallverbindungen wurden Al2O3-Tiegel verwendet
(Friatec). Zur Wärmebehandlung über mehrere Wochen wurden die Proben im Al2O3 oder
Glaskohlenstofftiegel zum Schutz vor Oxidation in eine Metallampulle (Nb, Ta, Stahl) eingeschmolzen.
3.4. Ofentechnik
3.4.1. Induktionsofen
Zum Aufschmelzen der Reaktionsmischungen wurde ein Induktionsofen TIG 5/300 (Firma Hüttinger)
benutzt. Die wassergekühlte Spule des Generators (Æ 40  mm, l =  30  mm)  befand  sich  im
Handschuhkasten, so dass Schmelzreaktionen im offenen Tiegel unter Argonatmosphäre möglich
waren.  Als  Suszeptor  für  die  Erwärmung  dienten  in  der  Regel  die  elektrisch  leitfähigen  Tiegel  aus
Glaskohlenstoff oder Tantal, die sich in einer Halterung aus Quarzglas befanden. Die
Temperaturmessung erfolgte über ein IR-Pyrometer (Firma Maurer) mit einem Detektionsbereich von
600  ̵ 1600 °C. Die Genauigkeit optischer Temperaturmessung wird vom Probenabstand und
Probenmaterial stark beeinflusst. Eine gute Schätzung ist bei ausreichender Erfahrung auch durch




Ein Lichtbogenofen mit Wasserkühlung wurde zum Schweißen von Metallampullen verwendet. Der
Ofen befand sich im Handschuhkasten, der Lichtbogen wurde unter Argon bei atmosphärischem Druck
gezündet. Lichtbogenöfen werden in der Festkörperchemie häufig zum tiegelfreien Schmelzen von
Reaktionsmischungen eingesetzt. Da bei dieser Methode Teile des Edukts verdampfen können, ist eine
präzise Synthese schwierig. Die Probe befand sich vor dem Schmelzen in einer wassergekühlten
Kupferwanne, der Lichtbogen wurde zwischen einer Wolframelektrode und einer erhöhten Metallspitze
gezündet. Mit der verwendeten Apparatur wurden Temperaturen bis ca. 3400 °C erreicht.
Abb.3.2: Lichtbogenofen (Eigenbau, MPI CPfS Dresden, Werkstatt).
3.4.3. Rohrofen
Zum Tempern wurden geschlossene Metallampullen in 40 cm lange Schlenkgefäße aus Quarzglas
gestellt. Die evakuierten Gefäße wurden dann bei definierter Höhe in einen vertikalen Rohrofen
eingehängt. Obwohl Öfen mit doppelter Wicklung verwendet wurden, lag der Temperaturgradient im
Heizrohr bestenfalls bei » 1  °C /  cm. Daher  wurde die  Innentemperatur  des leeren Quarzgefäßes vor
jeder Wärmebehandlung sorgfältig gemessen. Die Temperaturdifferenz zwischen Boden und Deckel der
Reaktionsampullen betrug maximal 5 °C. Je nach Syntheseziel wurden die Proben nach dem Tempern
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entweder nach einem Temperaturprogramm im Ofen abgekühlt oder zur Rascherstarrung dem Ofen
entnommen.
3.5. Rascherstarrung
Der Homogenitätsbereich intermetallischer Phasen hängt von der Temperatur ab. Kühlt man eine Probe
zu langsam ab, hat dies in manchen Fällen die Ausscheidung von Nebenphasen zur Folge und eine
veränderte Zusammensetzung der Hauptphase. In der Literatur werden zur Rascherstarrung häufig
Quarzampullen mit eingeschmolzenen Tantalampullen in Wasser getaucht. Dabei wird häufig betont,
dass  es  sich  beim  Rezipienten  um  kaltes  Wasser  handeln  soll,  was  jedoch  angesichts  des
Temperatursprungs völlig zu vernachlässigen ist. Beobachtet man das Eintauchen des heißen Glasrohrs
in Wasser genau, erkennt man kurzzeitig die Ausbildung einer isolierenden Dampfschicht an der
Glaswand und ein verzögertes Aufkochen des Wassers. Dieser Effekt kann durch Verwendung von
Seifenlauge etwas verringert werden, jedoch ist die Wärmeleitung von Glas so gering, dass die
Metallampullen bei z.B. 1000 °C in der Glasampulle nach dem Eintauchen noch für mehrere Sekunden
nachleuchten. In dieser Arbeit wurde zur Abkühlung geschlossener Metallampullen ein Verfahren
optimiert, welches von 2 Personen in Schutzkleidung durchzuführen ist. Anfangs befindet sich die
Ampulle im 40 cm langen Schlenkgefäß, das senkrecht in einem vertikalen Röhrenofen hängt. Im heißen
Ofen ist der Innendruck im Quarzrohr groß genug, dass Person 1 die mit einer Schliffklammer gesicherte
Kappe des Schlenkgefäßes abziehen kann, während sie die Ampulle vertikal aus dem Ofen zieht. Person
2 führt sofort den Hals einer Spritzflasche in die Schlifföffnung ein und befüllt das noch glühende
Quarzrohr mit Wasser. Es ist unbedingt zu beachten, dass die Öffnung des Quarzrohres auf eine Wand
und nicht etwa auf Personen gerichtet ist, weil heißes Wasser beim heftigen Aufkochen aus dem Gefäß
spritzen kann. Weiterhin sollte sich die Spitze des Quarzrohres in einem Metalleimer befinden als Schutz
vor umherfliegenden Splittern im Falle einer Explosion. Während des ganzen Vorgangs bleibt die
geschlossene Metallampulle im Schlenkgefäß aufrecht, sodass auch ein Innentiegel verwendet werden
kann, ohne dass Probe verschüttet wird.
Noch empfindlicher gegen einen Zerfall beim Abkühlen sind Hochtemperaturphasen wie
Ba8Ir0.2Ge43£2.8 [20] oder Ba8Ge43£3 [16], welche nur in einem schmalen Temperaturbereich zwischen
760 °C und 810 °C stabil sind. Beide Phasen bilden sich inkongruent, so dass sie nicht einphasig aus der
Schmelze erhalten werden können. Solche Phasen wurden im Handschuhkasten durch Kaltschlagen
präpariert. Bei dieser Präparationstechnik werden die Edukte in einen Schmelztiegel gefüllt, der sich
wiederum in einem äußeren Quarztiegel mit langem Henkel („Quarzlöffel“) befindet (Abb. 3.3). Die
Probe wird dann im Induktionsofen aufgeschmolzen und auf eine kalte Stahlplatte gekippt. Das
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Herausfallen des Innentiegels wird durch seine Arretierung mit einem Wolframdraht oder
Kohlenstoffstab verhindert. Erreicht der Schmelztropfen die massive Bodenplatte aus Edelstahl, wird er
von einer zweiten Platte mit einem wuchtigen Schlag zu einer Scheibe umgeformt. Die beiden polierten
Platten sind so geformt, dass eine halbmondförmige Aussparung bleibt, wenn man sie aufeinanderlegt.
So wird die Schmelze beim Aufschlagen seitwärts getrieben und es entsteht eine münzenähnliche
Probenform. Bereits unmittelbar nach dem Schlag, innerhalb einer Sekunde, waren die Proben bereits
auf Raumtemperatur abgekühlt, so dass Abkühlraten von 1000 °C pro Sekunde erreicht wurden. Die
Kristallisation  beginnt  im  günstigen  Fall  dann,  wenn  sich  die  Probe  beim  Kaltschlagen  bereits  im
richtigen Temperaturbereich befindet. Die Präparation erlaubt hier eine gewisse Anpassung der
Kristallisationstemperatur durch Überhitzen der Schmelze. Reaktionsprodukte der hier untersuchten
Germanide waren polykristallin und häufig einphasig. Da offene Tiegel verwendet werden, eignet sich
das Verfahren nur für Proben mit geringem Dampfdruck der Komponenten.
Abb. 3.3: Werkzeuge für die Rascherstarrung durch Kaltschlagen.
3.6. Präparation für EDXS und WDXS Untersuchungen
Die Präparation polierter Proben erfolgte in mehreren Stufen. Zunächst wurde ein Probenstück in einer
Heißpresse (Pronto-Press-10, Firma Struers) bei 150 °C mit einer Kraft von 15 kN in ein elektrisch
leitfähiges Kunstharz (PolyFast, Firma Struers) eingebettet. Die Aufheizzeit betrug 6 min, die
Abkühlzeit 3 min. Die Harzstücke wurden dann in einer Poliermaschine Roto-Pol 15 (Firma Struers)
bis zu einer geeigneten Oberfläche der eingebetteten Probe abgeschliffen und diese dann in mehreren
Stufen poliert. Wenn möglich, wurden die Proben mit SiC-Schleifpapier (Körnung 1200) unter Wasser
geschliffen. Bei wasserempfindlichen Proben wurde Ethanol verwendet. Die geschliffenen Proben
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wurden dann mit Poliertüchern und Diamant-Suspensionen (Korngrößen 6, 3 und 0.25 mm) glänzend
und kratzerfrei poliert. Nach dem Polieren wurden die Schliffe mit Ethanol gewaschen und getrocknet.
3.7. Einkristallzucht
Einkristalle der Zusammensetzung Ba7.81(4)Au5.33(4)Ge40.67(4) wurden mit dem Bridgman-Verfahren
präpariert. Voraussetzung dafür war, dass sich die Phase bei der gewünschten Zusammensetzung
kongruent oder zumindest primär aus der Schmelze bildet und dass die Schmelze selbst einen geringen
Dampfdruck besitzt. Als das am besten geeignete Tiegelmaterial für Synthesen im System Ba-Au-Ge
erwies sich Glaskohlenstoff der Marke Sigradur (Firma MKS). Metalltiegel und Glastiegel reagierten
hingegen mit der Schmelze. Eine für die Keimselektion günstige Tiegelform mit Verjüngung war mit
Glaskohlenstoff nicht verfügbar. Stattdessen wurde ein einfacher Spitztiegel verwendet, mit welchem
die Keimselektion deutlich schlechter ist und häufig kein Einkristall erhalten wird. Ein weiterer Nachteil
der Methode ist die relativ hohe Wärmeleitfähigkeit von Kohlenstoff, so dass kein scharfes
Temperaturprofil durch Bewegung des Ofens erhalten wird. Für die Kristallzucht wurden ca. 20 g
polykristalline Clathratphase mit nominaler Zusammensetzung Ba8Au5.25Ge40.3 (n) als Edukt verwendet.
Die Probe wurde auf eine Korngröße von 500 µm gemahlen und in den Spitztiegel gefüllt. Die Zielphase
wurde deshalb als Edukt verwendet, damit die Probe homogen aufschmilzt und kein
Konzentrationsgefälle oder Luftblasen im Tiegel entstehen. Der Kohlenstofftiegel wurde auf einem
festen Probeträger installiert, der sich in einem beweglichen, mit Argon durchspülten Rohrofen befand.
Der Ofen (Abb. 3.4) wurde in 48 h auf 980 °C erhitzt und 24 h bei dieser Temperatur gehalten.
Anschließend wurde der Ofen in 240 h kontinuierlich um insgesamt 8 cm nach oben bewegt. Nach dieser
Zeit wurde der Zuchttiegel auf 500 °C abgekühlt. Nach der Kristallzucht wurde im Probenzylinder ein
Einkristall von 18 mm Länge und 10 mm Durchmesser identifiziert. Der Reaktionstiegel zeigte keinerlei
Spuren einer Reaktion mit der Schmelze.
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Abb. 3.4: Schematische Darstellung des Bridgman-Ofens, wie er in dieser Arbeit verwendet wurde.
3.8. SPS – Spark Plasma Sintering
Der Begriff Spark Plasma Sintering (SPS) beschreibt eine moderne Sintertechnik, bei der eine
Pulverprobe zur Kompaktierung mit moderatem Anpressdruck in eine Matrize gespannt wird. Nun wird
ein hoher Strom angelegt, der bei Nichtmetallen zunächst durch die elektrisch leitfähige Matrize fließt
und diese aufheizt. Eine wichtige Besonderheit dabei ist, dass die Apparatur kurze Strompulse erzeugt.
Ursprünglich nahm man an, dass auf diese Weise hohe Aufladungen an scharfkantigen Körnern eine
Funkenbildung auslösen. Bei verschiedenen Versuchen ist zu beachten, dass der Sintervorgang von
elektrochemische Reaktionen begleitet werden kann, wie z.B. die elektrochemische Oxidation von
Na4Si4 zu  Na24Si136 gezeigt hat [21]. Der wichtigste Grund für die Verwendung des SPS-Verfahrens
besteht darin, dass dichte Formkörper präpariert werden können, wie sie z.B. für thermoelektrische
Messungen benötigt werden. Da sich eine der SPS-Apparaturen an unserem Institut in einem
Handschuhkasten befindet, war auch der Einbau von luftempfindlichen Proben möglich. Vor einem
SPS-Versuch wurden die Proben fein gemörsert und auf Korngrößen < 50 µm gesiebt. Je nach
Anwendung wurden Kohlenstoffmatrizen mit Durchmessern im Bereich Æ 6 - 20 mm verwendet. Die
Pressmatrize wurde von der Probe durch eine dünne Graphitfolie separiert. Nach Abschluss des
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Sintervorgangs wurden die Stempel mit einer Laborpresse aus der Matrize ausgepresst und die an der
zylinderförmigen Probe anhaftende Kohlenstofffolie mit SiC Schleifpapier abgeschliffen. Anschließend
wurde die Probendichte mit dem archimedischen Prinzip in Ethanol oder Wasser gemessen. Die Dichte
der Proben nach dem Sintern erreichte 90 - 98% der theoretischen Dichte. Da während des
Sintervorgangs elektrochemische Reaktionen stattfinden können, wurden die Proben vor und nach dem
Sintern mit Röntgenpulveraufnahmen und EDXS Messungen charakterisiert. Die gewählten SPS-
Temperaturen lagen Erkenntnisse aus thermoanalytischen Untersuchungen zu Grunde.
3.9. Präparation der Messkörper für physikalische Untersuchungen
Bei verschiedenen physikalischen Eigenschaften ist die Probenform von Bedeutung. Seebeck-
Koeffizient und elektrische Leitfähigkeit wurden an Stäbchen mit den Maßen 8 × 1 × 1 mm3 gemessen.
Die Temperaturleitfähigkeit wurde an Scheiben von 8 - 10 mm Durchmesser und 1.2 - 1.5 mm Höhe
bestimmt. Dabei wurden zwei Arten von Sägemaschinen benutzt.
3.9.1. Fadensäge
Zum Schneiden dünner Proben wurde eine Fadensäge WS22 (Firma I-B-S) verwendet. Das
Schleifmittel, SiC-Pulver, wurde als Suspension in Glycerin auf die Probe getropft und mit einem
diamantbeschichteten Stahldraht (Æ =  40 mm oder 50 mm) in die Probe eingearbeitet. Bei diesem
Verfahren ist die mechanische Belastung für die Proben gering, und es ließen sich dünne Plättchen von
400 mm Dicke schneiden. Der Probenverlust beim Sägen ist sehr gering. Nachteile sind der hohe
Zeitaufwand (mehrere Stunden) und eine aufwändige Justierung der Probenausrichtung vor dem
Schneiden. Das größte Problem besteht darin, dass sich während des Schneidens die Spannung des
Drahtes verändern kann was zu einer gewellten Probenoberfläche führt. Voraussetzung zur Anwendung
des Verfahrens ist auch die chemische Stabilität der Probe gegen die Suspension.
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Abb. 3.5: Fadensäge WS22 (Firma I-B-S).
3.9.2. Säge mit Trennscheibe
Die vollautomatische Säge Accutom 50 (Firma Struers) ermöglichte schnelles präzises Schneiden,
allerdings unter größerer mechanischer Belastung der Proben. Das Sägen erfolgt mit einer Trennscheibe
(Æ = 125 mm, h = 400 mm, Diamantbeschichtung) unter intensiver Wasserkühlung. Als Einstellungen
wurden 3000 Drehungen pro Sekunde mit einem Vorschub von 0.15 mm pro Sekunde verwendet. Die





4.1. Untersuchungen an Pulverproben
Die in dieser Arbeit präparierten Proben waren in den meisten Fällen polykristallin und wurden durch
Röntgenbeugung am Pulver charakterisiert. Die Messungen erfolgten normalerweise in Transmission
auf Flachbettprobenträgern mit einer Guinier-Kamera (Firma Huber, G670), ausgestattet mit einer
fotoempfindlichen Detektorplatte. Die Messungen wurden normalerweise mit Cu Ka1-Strahlung
(l = 1.540598 Å) durchgeführt. Bei den Messungen wurde ein Winkelbereich 5° ≤ 2q  ≤ 100° mit einer
Schrittweite D2q = 0.005° erfasst, die Messzeit betrug 90 Minuten. Die Proben wurden vor der Messung
mit einem Achatmörser fein zerrieben und durch eine dünne Schicht Hochvakuumfett (Lithelen,
Leybold) auf einer Mylarfolie (Dicke 6 µm, Firma Chemplex) fixiert. Anschließend wurde die
beschichtete Folie in einen Probenträger (Abb. 4.1, links) bestehend aus zwei Spannringen (Æ = 4 cm)
eingespannt. Die Folie und die dünne Fettschicht lieferten geringe Streubeiträge. Zur Messung
luftempfindlicher Proben eignet sich die Methode nur eingeschränkt, da eine vollständige Trocknung
von Folie und Fett bei höheren Temperaturen nicht möglich ist. Um eine Zersetzung luftempfindlicher
Proben während der Messung zu verzögern, wurden diese zwischen zwei Kaptonfolien (Dicke 7 µm,
Chemplex) eingekapselt. Die Proben wurden bis zur Messung in Argonatmosphäre gelagert.
Abb. 4.1: Probenträger für Röntgenuntersuchungen an Pulverproben.
Untersuchungsmethoden
21
Für Messungen in Reflexionsanordnung wurde eine Bragg-Brentano-Kamera verwendet (Firma Stoe, 
STADI P). Als Probenträger diente ein orientierter Quarzkristall (Abb. 4.1, rechts) ohne 
eigenen Streubeitrag in Detektorrichtung, die Intensitäten wurden mit einem PSD-Detektor 
ausgemessen (D2q = 0.01°). Die fein gemahlenen Proben wurden vor der Messung in Ethanol 
aufgeschlämmt und auf den Probenträger getropft. Luftempfindliche Proben wurden zur Messung in 
Glaskapillaren (Firma Hilgenberg, Æ = 0.02 mm) gefüllt und diese am offenen Ende zugeklebt. Die 
Messzeit mit einem PSD-Detektor dauerte 1-2 Tage. Zur qualitativen Bestimmung von Phasenanteilen 
wurden die Proben mit der Guinier-Kamera vermessen, und mit dem Programm WinXpow [22] auf 
Basis einer eigenen Datenbank analysiert. Zur Bestimmung der Gitterparameter wurden die 
gemahlenen Proben vor der Messung mit etwa 20 Vol.% LaB6  (NIST Standard) vermischt. Die 
Reflexlagen wurden durch Profilanpassung mit dem Programm WinCSD [23] bestimmt und mit 
Hilfe der Standardreflexe korrigiert. Die Gitterparameter wurden dann nach der Methode 
der kleinsten Fehlerquadrate verfeinert. Zur Strukturverfeinerungen nach der Rietveldmethode 
wurde ebenfalls das Programm WinCSD verwendet. Dabei wurden bevorzugt Bragg-Brentano-Daten 
verwendet, da hier das Reflexprofil deutlich einfacher zu erfassen war.
4.2. Röntgenuntersuchungen an Einkristallen
Als Probenträger für die Einkristalle wurden Markröhrchen (Æ = 0.1 mm, Firma Hilgenberg) verwendet.
Dazu wurde ein Markröhrchen senkrecht mit dem Glastrichter nach unten in einer Platinspule fixiert
und bis zum Erweichungspunkt erwärmt. Durch die Schwerkraft resultierte schließlich eine Verjüngung
an der erhitzten Stelle bis zum Durchschmelzen der Kapillare. Auf diese Weise entstand eine
mikroskopisch dünne, aber dennoch stabile Spitze. Das Glasrohr wurde mit dem stumpfen Ende in einen
Messingträger gestellt und mit aufgeschmolzenem Wachs fixiert. Im nächsten Schritt wurden
augenscheinlich kristalline Körner der Substanz unter dem Lichtmikroskop zwischen zwei
Objektträgerscheiben gespalten. Kristalline Bruchstücke wurden ausgewählt und mit einer geringen
Menge Schlifffett (Lithelen) an der Glasspitze des Probenträgers fixiert. Anschließend wurde der
Messingträger am Goniometerkopf festgeschraubt. Nach Prüfung der Kristallqualität wurden die
Kristalle  entweder  an  einem  Rigaku  Spider  Diffraktometer  (Ag  Ka-Strahlung, λ = 0.56087 Å,
Drehanodengenerator, VariMax-Detektor) oder einem Rigaku AFC7 Diffraktometer (Mo Kα-Strahlung,
λ = 0.71073 Å, Mercury CCD-Detektor) gemessen. Die Absorptionskorrektur der gemessenen
Intensitäten wurde mit einem Multiscan-Verfahren durchgeführt. Strukturlösung und





Bei Untersuchungen im Lichtmikroskop (Axioplan 2, Firma Zeiss) wurden die Proben im Hellfeld
großflächig auf Fremdphasen, Einschlüsse oder Risse untersucht. Die Anwesenheit nicht kubischer
Phasen zeigte sich im polarisierten Licht.
4.3.2. EDX-Spektroskopie
Zur qualitativen chemischen Analyse homogener Probenbereiche wurde energiedispersive
Röntgenspektroskopie durchgeführt. Als Probenträger wurde ein leitfähiges Harz verwendet, in
welchem die Probe eingebettet und dann poliert wurde. Luftempfindliche Proben wurden unter
Schutzgas bearbeitet und über eine Schleuse in das Mikroskop gebracht. Im Raster-
Elektronenmikroskop (Philips XL 30 mit integriertem Spektrometer) wurde der Elektronenstrahl von
einer LaB6-Kathode mit einer Beschleunigungsspannung von 25 kV auf die Probe geleitet.
Sekundärelektronen (SE) mit niedriger Energie werden von der Probenoberfläche emittiert und liefern
Informationen über die Topologie der Probe (Löcher, Risse und Kanten); Rückstreuelektronen (BSE-
oder Materialkontrast) liefern Informationen über die Zusammensetzung der Probe.
4.3.3. WDX-Spektroskopie
Für wellenlängendispersive Röntgenspektroskopie wurde ein Analysator Cameca SX-100 verwendet.
Die Interpretation der Messsignale erfolgt über Standardsubstanzen, die das zu analysierende Element
in möglichst ähnlicher chemischer Umgebung enthalten. Anregungsströme wurden im Bereich
10-50 nA, Anregungsspannungen im Bereich 25 keV verwendet. Die chemische Zusammensetzung
einer Probe wurde aus mindestens 10 Einzelmessungen gemittelt. Systematische Fehler bei der Messung
zeigten sich zum Teil durch Abweichungen des theoretischen Masseprozentwerts von 100%. In dieser
Arbeit wurde bei der Bestimmung des Elementgehalts ein Fehler von mindestens 1 at.% angenommen.




Transmissionselektronenmikroskopie (TEM) wurde am Mikroskop ARM300F („Grand Arm“, Firma
Jeol) durchgeführt. Das Mikroskop kann neben dem HRTEM Modus auch im Scanning-Modus
HRSTEM mit verschiedenen Anregungsspannungen (300 kV, 200kv, 80 kV) betrieben werden. Das
Mikroskop korrigiert sphärische Aberration und erreicht in beiden Modi eine Auflösung bis 50 pm.
Neben einer CCD Kamera verfügt das Mikroskop sowohl über ein Spektrometer der Firma Gatan als
auch über ein EDXS System und ermöglichte eine Elementanalyse bei atomarer Auflösung.
4.4. Thermische Analyse
4.4.1. Differenz-Thermoanalyse (DTA) und Wärmestromdifferenzkalorimetrie (DSC)
Die thermische Charakterisierung der Produkte bis T = 1300 °C erfolgte mit einem Heat-flux-
Kalorimeter  DSC 404 C der  Firma Netzsch.  Dabei  handelt  es  sich eigentlich um ein DTA Gerät  mit
optimiertem Probenkopf. Zur Messung höherer Umwandlungstemperaturen wurde ein DTA 404
Kalorimeter der Firma Netzsch mit einem Messbereich bis T = 2000 °C verwendet. Zur Messung wurden
jeweils 20-30 mg einer Probe in einen Innentiegel aus Glaskohlenstoff (Sigradur, Firma HTW, Æ = 3.5
mm, m » 500 mg) oder Al2O3 gefüllt und in eine dünnwandige Niob-Ampulle (Æ = 5 mm, m » 650 mg)
eingeschweißt. Wenn möglich wurde ein angeschliffenes Probenstück verwendet, um einen guten
Kontakt mit dem Tiegelboden zu gewährleisten. Die zerbrechlichen Innentiegel wurden mit einer
dünnen Niob-Scheibe (Æ = 4.5 mm) abgedeckt um sie vor dem Zerbrechen beim Zusammenquetschen
der Niob-Ampulle zu schützten. Die mechanisch verschlossene Niob-Ampulle wurde dann im
Lichtbogen zugeschweißt. Die Proben wurden vor und nach der Messung gewogen um mögliche
Verluste durch Verdampfung beim Schweißen oder durch Tiegelreaktionen zu erkennen. In dieser
Arbeit ist normalerweise die Onset-Temperatur der thermischen Effekte angegebenen.
4.4.2. Thermogravimetrie
Der thermische Abbau von Proben im Argon-Strom oder unter Vakuum wurde bis zu einer Temperatur
von T = 1300 °C mit einer Thermowaage STA 449 C der Firma Netzsch untersucht, die sich in einem
Handschuhkasten unter Argon befand. Zur Messung wurden die Proben in Glaskohlenstofftiegel oder
Al2O3-Tiegel gefüllt. Simultan zum thermischen Abbau ermöglichte das Gerät auch eine DTA-Messung.
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4.4.3. Dynamische Differenzkalorimetrie: Messung der Wärmekapazität
Die Wärmekapazität cP wurde mit einem dynamischen Differenzkalorimeter DSC 8500 (Firma
PerkinElmer) bis zu einer Temperatur von 500 °C gemessen. Die Proben wurden in einem Al2O3 Tiegel
(Æ = 6 mm, h = 1.5 mm) gemessen und für eine gute Wärmeübertragung einseitig poliert.
Abb. 4.2: Ampullen für eine DSC-Messung: Nb-Außentiegel und Glaskohlenstoff-Innentiegel.
4.5. Physikalische Eigenschaften
Zur Bestimmung des elektrischen und thermischen Transportverhaltens wurden verschiedene
Apparaturen verwendet. Die nachfolgende Aufstellung ist nach den verwendeten Messgeräten
gegliedert. Alle Messungen wurden von zuständigen Wissenschaftlern unseres Instituts durchgeführt.
4.5.1. Laserflash-Verfahren: Messung der Temperaturleitfähigkeit
Die Temperaturleitfähigkeit a (engl. „thermal diffusivity“) wurde an einer planparallelen Probe mit dem
Gerät LFA 457/2/G Micro Flash (Firma Netzsch) im Temperaturbereich von 300 bis 700 °C gemessen.
Dabei  wird  eine  Probe  mit  definierter  Fläche  mit  einem  Laserpuls  einseitig  erwärmt  und  die
zeitabhängige Erwärmung der anderen Probenseite mit einem IR-Detektor gemessen. Da verschiedene
Materialien unterschiedlich reflektieren, wurden die Proben mit einem Graphitspray beschichtet. Bei
Kenntnis der Wärmekapazität cP und der Dichte r der Probe kann aus der Temperaturleitfähigkeit a die
Wärmeleitfähigkeit k nach der Formel k = a cp r  berechnet werden.
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4.5.2. ZEM-3: Elektrischer Widerstand und Thermokraft
Elektrischer Widerstrand und Thermokraft wurden gleichzeitig an einer Messanlage ZEM-3 (Firma
Ulvac) von Raumtemperatur bis T = 700 K gemessen. Die obere Temperaturgrenze hängt dabei von der
Reaktivität der Probe ab, die nicht mit den Kontakten des Geräts reagieren darf. Quaderförmige
Stäbchen von etwa 8 mm Länge und einem Querschnitt von etwa 1 mm2 wurden mechanisch zwischen
höhenverstellbaren Elektroden fixiert. Die Thermospannung wurde durch zwei horizontale Elektronen
gemessen, die durch konstante Federkraft an die Probe angepresst werden. Die Messung erfolgte unter
dynamischem Vakuum.
4.5.3. PPMS: Transporteigenschaften
Mit dem multifunktionalen „physical property measurement system” (PPMS, Firma Quantum Design)
wurden die elektrischen und thermischen Transporteigenschaften der Proben im Temperaturbereich von
1.8 K bis Raumtemperatur erfasst. Stäbchenförmige Proben von etwa 8 mm Länge und 1 mm2
Querschnitt wurden über Silberleitlack mit dünnen Kupferdrähten kontaktiert. Elektrischer Widerstand,
Thermokraft und Wärmeleitfähigkeit der Proben wurden simultan bestimmt. Die Wärmekapazität wurde
an polierten Stückchen (m ≈ 20 mg) bestimmt, die mit Tieftemperaturfett (Apiezon N) auf dem
Probeträger befestigt wurden.
4.5.4. Dichte
Dichtemessungen wurden nach dem Archimedes-Prinzip durchgeführt. Dazu wurde die Probe zunächst
an der Luft und dann in Wasser oder Ethanol mit einer Laborwaage YDK-01 (Firma Sartorius) gewogen.
Die Temperatur der Flüssigkeit wurde bei der Bestimmung ihrer Dichte berücksichtigt. Die Dichte r der
Probe (g/cm3) errechnet sich für eine gegebene Temperatur T dann mit der Formel:
r = ݉(Probe, Luft) × r (Ethanol, Wasser,ܶ)
݉(Probe, Luft)−݉(Probe in Ethanol; Wasser)
Dabei ist m das Gewicht der Probe (g) an der Luft bzw. eingetaucht in Ethanol; r (Ethanol, Wasser, T)
die Dichte von Ethanol oder Wasser unter diesen Bedingungen.
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Kapitel 5
Clathrat-I-Phasen im System Ba-Au-Ge
5.1. Einführung
Eine ternäre Clathrat-I-Phase im System Ba-Au-Ge wurde bereits 1991 beschrieben. Die damals
gefundene Zusammensetzung „Ba8Au6Ge40“ ging aus einer Strukturanalyse am Einkristall hervor [24].
Der Kristall wurde direkt nach Abkühlen der Schmelze isoliert, eine Homogenisierung der Probe bei
konstanter Temperatur wurde nicht vorgenommen. Nachfolgende Arbeiten bestätigten zunächst, dass
die Phase bei dieser Zusammensetzung existiert [25]. Im Jahr 2005 wurde dann ein breiter
Homogenitätsbereich Ba8AuxGe46–x mit 3 ≤ x ≤ 6 nachgewiesen und ein p/n-Übergang im Bereich
x » 5 [26]. Dabei zeigten insbesondere die p-Leiter mit höherem Goldgehalt einen hohen Seebeck-
Effekt. Aus diesem Grund wurde in unserem Arbeitskreis ein mehrere Zentimeter großer Einkristall
nach der Bridgman-Methode präpariert [14]. Dieser Kristall hatte jedoch die Zusammensetzung
Ba8Au5.3Ge40.7 und somit einen deutlich geringeren Goldanteil als zuvor angenommen. Während der
Einkristall bei der thermoelektrischen Charakterisierung einen moderaten Wert von ZT = 0.3 aufwies,
verbesserte die Nachbehandlung einer zerkleinerten Probe mit dem SPS-Verfahren die
thermoelektrischen Eigenschaften des Produkts erheblich auf ZT =  0.9.  Dies  ist  der  bisher  höchste
gemessene Wert für eine p-leitende Clathratphase. Geklärt werden sollte nun, ob diese Verbesserung
neben Korngrenzeneffekten auch auf eine Änderung der chemischen Zusammensetzung zurückzuführen
ist. Im Verlauf der eigenen Untersuchungen wurde eine Arbeit zu den Phasenbeziehungen im System
Ba-Au-Ge veröffentlicht, bei der für die Clathrat-I-Phase Ba8AuxGe46–x–y£y ein breiter
Homogenitätsbereich bei 800 °C von 0 ≤ x ≤ 6 festgestellt und die Existenz von Leerstellen im Netzwerk
für kleinere Goldgehalte nachgewiesen wurde [27]. Diese Arbeit wird im Folgenden als Referenz für
die eigenen Ergebnisse verwendet.
5.1.1. Elektronenbilanz der ternären Phase
Unter den Clathratphasen mit Übergangsmetallatomen nehmen solche mit Gold eine Sonderstellung ein.
Goldatome wirken auf Grund ihrer höheren Elektronegativität (Pauling) als Elektronenakzeptoren und
verhalten sich im kovalenten Clathratgerüst ähnlich wie Zintl-Anionen. Ersetzt ein Au-Atom mit
Konfiguration s1d10 ein vierbindiges Ge-Atom im Netzwerk einer Clathratphase, benötigt es formal drei
weitere Valenzelektronen, um vier kovalente Bindungen auszubilden. Mit dreifach negativer
Formalladung kompensiert jedes Au3–-Anion somit die Ladung von 1.5 Ba2+-Kationen pro
Formeleinheit (FE). Damit ergibt sich eine ausgeglichene Ladungsbilanz für die Zusammensetzung
Ba8Au5.33Ge40.67, für welche man halbleitendes Verhalten erwartet (Tab. 5.1, Modell A). Eine alternative
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Betrachtungsweise ist die 18-Elektronen-Regel für Übergangsmetalle. Würde eine bereits vorhandene
Leerstelle im Netzwerk mit einem Au+-Kation aufgefüllt, wäre dieses von vier dreibindigen
Ge–-Anionen koordiniert und hätte mit 18 Valenzelektronen die Elektronenkonfiguration des Radons
erreicht. Jeder [AuGe4]3–-Komplex kompensierte dann insgesamt die positive Ladung von 1.5 Ba2+-
Kationen, so dass sich als optimaler Au-Gehalt wiederum die Zusammensetzung Ba8Au5.33Ge40.67 mit
4 × 5.33 = 21.33 Ge–-Anionen ergibt (Tab. 5.1, Modell B). Die formale Annahme eines Au+-Kations
steht nicht im Widerspruch zur hohen Elektronegativität der Au-Atome, da der ganze [AuGe4]3–-
Komplex in die Betrachtung einbezogen werden muss.
Tab. 5.1: Zwei Modelle für eine Elektronenbilanz bei der Zusammensetzung Ba8Au5.33Ge40.67. In
Modell A werden  alle  Ge-Atome  als  neutral  angesehen,  in Modell B sind  die  Ge-Atome  in
Nachbarschaft zu Au-Atomen einfach negativ geladen.
Modell A:
8 Ba à 8 Ba2+ + 16 e–
16/3 Au + 16 e– à 16/3 Au3–
Modell B:
8 Ba à 8 Ba2+ + 16 e–
16/3 Au à 16/3 Au+ + 16/3 e–
64/3 Ge + 64/3 e– à 64/3 Ge–
Wenn aber ein Au-Atom im Clathrat-Netzwerk zur Kompensation von 3 Elektronen führt und eine
Leerstelle zur Kompensation von 4 Elektronen, dann existieren zwei Grenzfälle mit ausgeglichener
Elektronenbilanz: Ba8Au5.33Ge40.67 und die hypothetische, binäre Zintl-Phase Ba8Ge42£4. Die
Zusammensetzungen zwischen den Grenzfällen bilden einen Bereich mit ausgeglichener
Elektronenbilanz (Tab. 5.2). Zusammensetzungen in diesem Bereich berechnen sich wie folgt:
· Für n Goldatome pro Elementarzelle werden 3n von 16 Valenzelektronen der 8 Ba-Atome
kompensiert und es verbleiben 16–3n überschüssige Valenzelektronen. Um auch diese
Valenzelektronen zu kompensieren, muss die Clathratphase dann neben 3n Au-Atomen auch
noch (16–3n)/4 Leerstellen im Netzwerk enthalten.
· Auf ähnliche Weise erhält man die erforderliche Zahl an Goldatomen, wenn man die Anzahl
von m Leerstellen £ vorgibt. In diesem Fall verbleiben 16–4m Valenzelektronen für
(16–4m)/3 Goldatome.
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Tab. 5.2: Elektronenbilanz einer Clathrat-I-Phase im System Ba-Au-Ge mit ausgeglichener
Ladungsbilanz im Vergleich mit Ba8Ge43£3.
Zusammensetzung Ladungsbilanz
Ba8Ge42£4 (Ba2+)8 3b(Ge–)16 4b(Ge0)26









Ba8Ge43£3 (Ba2+)8 3b(Ge–)12 4b(Ge0)31 ×   4 e–
5.1.2. Phasendiagramm
Zu den Phasengleichgewichten im System Ba-Au-Ge liegt bereits eine Untersuchung vor [27]. Danach
reicht der Homogenitätsbereich der Clathrat-I-Phase bei 800 °C von Ba8Ge43£3 bis hin zu Ba8Au6Ge40
(Abb. 5.1). Nachbarphasen sind a-Ge, das Clathrat cP124 mit Zusammensetzung Ba6Ge25Aux (x ≤ 0.6)
und BaGe2. Außerdem bestehen Gleichgewichtsbeziehungen zu den goldreicheren Phasen
Ba(Au1– xGex)2 und BaAu1+xGe3–x (in Abb. 5.1 nicht dargestellt). Unterhalb der Bildungstemperatur von
Ba8Ge43£3 bei 770 °C verengt sich der Stabilitätsbereich der ternären Clathrat-I-Phase und es existieren
nur Zusammensetzungen mit höherem Au-Gehalt. Systematische Untersuchungen in diesem
Temperaturbereich existieren bisher nicht.
Abb. 5.1: Isothermer Schnitt des Phasendiagramms Ba-Au-Ge bei 800 °C nach [27].
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Obwohl bisherige Untersuchungen der ternären Clathrat-I-Phase für alle Zusammensetzungen die
Raumgruppe Pm3n ergaben, wird dennoch die Phase Ba8Ge43£3 mit Raumgruppe Ia3d als Randphase
des Homogenitätsbereiches angesehen [27]. Während für die Randphase Ba8Au5.33Ge40.67 eine
ausgeglichene Elektronenbilanz formuliert werden kann (Tab.5.2), besitzt die binäre Phase Ba8Ge43£3
nach der Zintl-Regel vier überschüssige Elektronen. Um den gesamten Homogenitätsbereich der
Clathrat-I-Phase in einer allgemeinen Formel zu erfassen, bestehen verschiedene Möglichkeiten
(Abb.5.2).
Abb. 5.2: Mögliche Zusammensetzungen der Clathrat-I-Phase bei 800 °C mit kontinuierlichem
Übergang von Ba8Ge43£3 zu  Ba8Au5.33Ge40.67 (durchgezogene Linie) und idealisierten
Zusammensetzungen mit ausgeglichener Elektronenbilanz („Zintl-Linie“, gestrichelt).
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Modell 1: Im Homogenitätsbereich von Ba8Ge43£3 bis  zu  Ba8Au5.33Ge40.67 nimmt die Zahl der
überschüssigen Elektronen mit zunehmendem Au-Gehalt kontinuierlich ab. Eine ausgeglichene
Elektronenbilanz wird somit erst bei der Randphase erreicht. Die theoretische Zusammensetzung der
Phase  wäre  Ba8Aux£3–0.563xGe43–0.437x und entspricht der durchgezogenen Linie in Abb. 5.2. Der
Gitterparameter sollte mit abnehmender Leerstellenkonzentration linear zunehmen (Vegard-Regel).
Modell 2: Im Homogenitätsbereich von Ba8Ge43£3 bis zu Ba8Au5.33Ge40.67 werden zunächst Ge-
Atome durch Au-Atome substituiert um die Zahl der überschüssigen Elektronen zu verringern. Wenn
schließlich eine ausgeglichene Elektronenbilanz bei der Zusammensetzung Ba8Au1.33Ge41.67£3 erreicht
ist, ändert sich die Zusammensetzung nach der allgemeinen Formel Ba8Aux£4–0.75xGe42–0.25x (Tab. 5.2).
Da Au- und Ge-Atome im Clathrat-I-Gerüst ähnliche Abstände aufweisen, sollte sich der
Gitterparameter im ersten Bereich wenig verändern und erst im zweiten Bereich linear ansteigen, wenn
die Leerstellenkonzentration entlang der „Zintl-Linie“ abnimmt (Abb. 5.2).
Modell 3: Es existieren zwei Clathrat-I-Phasen getrennt von einem Zweiphasenbereich. Die
Zusammensetzung der Phase mit kleinem Au-Gehalt folgt Modell 1, die Phase mit höherem Au-Gehalt
hat eine ausgeglichene Elektronenbilanz.
Modell 4: Es existieren zwei Clathrat-I-Phasen, getrennt voneinander durch einen
Zweiphasenbereich. Bei kleinem Goldgehalt werden zunächst die Leerstellen in der Kristallstruktur
nach der Formel Ba8AuxGe43£3–x aufgefüllt. Da in diesem Fall die Zahl der überschüssigen Elektronen
zunimmt, ist dieser Bereich auf kleine Au-Konzentrationen beschränkt.
5.1.3. Kristallstrukturen
Intermetallische Clathrat-I-Phasen kristallisieren überwiegend mit der Raumgruppe Pm3n. Auch der
Clathrat-I-Phase im System Ba-Au-Ge wurde bisher diese Raumgruppe zugewiesen. Alle bisherigen
Strukturuntersuchungen ergaben, dass für alle Zusammensetzungen im Bereich 0 < x < 6 die
polyedrischen Käfige vollständig mit Ba-Atomen gefüllt sind. Ebenso sind die Gerüstlagen 16c und 24k
ausschließlich mit Ge-Atomen besetzt. Phasen mit unterschiedlicher Zusammensetzung unterscheiden
sich  allein  in  der  Besetzung  der  Lage  6c. Auf dieser Lage können sich, je nach Zusammensetzung,
Leerstellen,  Ge-  oder  Au-Atome  befinden.  Für  die  binäre  Randphase  Ba8Ge43£3 mit einer 2 × 2 × 2
Überstruktur in der Raumgruppe Ia3d sind die Lagen 24c und 24d abgeleitet von der Lage 6c in der
Raumgruppe Pm3n [28] [16]. Es blieb ungeklärt, ob Clathrat-I-Phasen mit verschiedenen Raumgruppen
in einem Zweiphasenbereich nebeneinander existieren oder ob ein kontinuierlicher Übergang erfolgt.
Da beide Raumgruppen eine Gruppe-Untergruppebeziehung bilden, könnte man das ganze System mit
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der Raumgruppe Ia3d beschreiben, wobei die Überstrukturreflexe von Ba8Ge43£3 mit zunehmendem
Au-Gehalt verschwinden. In diesem Fall hätte man die Überstrukturreflexe bei niederen Au-
Konzentrationen bisher übersehen.
Ein weiteres Problem wurde bei einer detaillierten Strukturanalyse am Einkristall der Zusammensetzung
Ba8Au5.3Ge40.7 aufgeworfen [14]. Hier fällt auf, dass für den Auslenkungsparameter der Lage 6c
(5.3  Au  +  0.7  Ge-Atome)  fast  doppelt  so  große  Werte  verfeinert  wurden,  wie  für  die  leichteren
Ge- Atome auf 16i und 24k (Tab. 5.3). Außerdem zeigen die Atome der Lage 6c noch eine merkliche
Anisotropie entlang [100], was auf eine bisher verborgene Fehlordnung hindeutet.
Tab. 5.3: Anisotrope Auslenkungsparameter (in Å2) aus der Strukturanalyse [14].
B11 B22 B33 B12 B13 B23
Au1/Ge1 1.212(5) 0.662(3) B22 0 0 0
Ge2 0.660(3) B11 B11 -0.072(3) B12 B12
Ge3 0.758(5) 0.671(5) 0.698(5) 0 0 -0.011(4)
5.1.4. Thermoelektrische Eigenschaften
Bei der Zusammensetzung Ba8Au5.3Ge40.7 ist die Clathrat-I-Phase ein Halbleiter mit p-Leitung. Die
thermoelektrische Charakterisierung eines Einkristalls der Zusammensetzung Ba8Au5.3Ge40.7 ergab
einen maximalen ZT-Wert von 0.3 [14]. Interessanter Weise lieferte die gleiche Probe nach Malen und
SPS-Sintern den dreifachen Wert von ZT = 0.9. Wie erwartet nahm die Wärmeleifähigkeit der
gesinterten Probe im Vergleich zum Einkristall ab. Da sich bei der Nachbearbeitung außerdem auch die
elektrische Leitfähigkeit und die Thermokraft veränderten, kann man nicht ausschließen, dass sich die
chemische Zusammensetzung der Clathrat-I-Phase beim Sintervorgang verändert hat. In dieser Arbeit
wurden daher Vergleichsproben unterschiedlicher Zusammensetzung präpariert. Zunächst wurde die
Reproduzierbarkeit der thermoelektrischen Eigenschaften an Proben gleicher Zusammensetzung
geprüft. Anschließend wurden der Einfluss der chemischen Zusammensetzung und der
Präparationsmethode auf die thermoelektrischen Eigenschaften untersucht.
5.2. Präparation
Für die Einwaage wurde Gold in Form von Stückchen und Pulver verwendet. Germanium wurde vor
der Präparation im Wolframcarbidmörser zerkleinert und auf Korngrößen d < 100 mm gesiebt. Anstelle
elementaren Bariums wurde die intermetallische Phase BaGe als Ausgangskomponente verwendet
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(siehe Kap. 3.2). Die Präparation erfolgte anschließend in mehreren Schritten. Zunächst wurden die
Edukte aufgeschmolzen und aus der Schmelze abgeschreckt. Proben im thermischen Gleichgewicht
wurden anschließend durch Tempern erhalten. Zum Bau eines thermoelektrischen Generators wurden
größere Probenmengen umgesetzt und Probenwürfel mit 7 × 5× 5 mm Kantenlänge hergestellt. Dafür
wurden polykristalline Proben mit dem SPS Verfahren verdichtet und weiterverarbeitet.
5.2.1. Rascherstarrung
Etwa 3 g der Ausgangskomponenten wurden im stöchiometrischen Verhältnis in einen offenen
Glaskohlenstofftiegel (Æ = 12 mm, Länge 20 mm) gefüllt und im Induktionsofen unter Ar-Atmosphäre
innerhalb von 2 Minuten auf » 1100 °C erhitzt (Pyrometer, Fa. Maurer). Bei dieser Temperatur bildete
sich eine homogene Schmelze ohne merklichen Dampfdruck. Die flüssige Phase wurde dann durch
Kaltschlagen auf einer Stahlplatte innerhalb von einer Sekunde auf Raumtemperatur abgekühlt. Dabei
entstanden Pellets von etwa 1 cm Durchmesser und 1 mm Dicke. Die Kohlenstofftiegel zeigten keine
Reaktion mit der Schmelze, die polierten Stahlplatten waren jedoch bei großen Probenmengen schwach
angelaufen. Einphasige Produkte entstanden auf diese Weise nur für den Bereich Ba8AuxGe46–x–y£y mit
5 ≤ x ≤ 5.4. Für Zusammensetzungen im Bereich x < 5 zeigen REM-Aufnahmen segregierte Bereiche
von Clathrat-I-Phasen unterschiedlicher Zusammensetzung (Tab. 5.1). Solche Proben wurden durch
eine weitere Wärmebehandlung homogenisiert. Somit verhält sich das System anders als die binäre
Phase Ba8Ge43£3 [16] oder die ternäre Phase Ba8IrxGe46–x–y£y (x < 0.4) [20], die jeweils durch
Kaltschlagen als reine Phasen erhalten wurden.
5.2.2. Homogenisierung durch Tempern
Der Einfluss von Korngröße, Zusammensetzung der Korngrenzen und Fehlordnungen im Kristall auf
die thermoelektrischen Eigenschaften ist bis heute schwer zu erfassen. Um jedoch einen Zusammenhang
zwischen Präparation, chemischer Zusammensetzung und thermoelektrischen Eigenschaften herstellen
zu können, waren konstante Präparationsbedingungen erforderlich. Daher wurden die Proben bei
verschiedenen Temperaturen bis zur Einstellung des thermischen Gleichgewichts getempert. Dazu
wurden die Produkte aus der Rascherstarrung in den Schmelztiegel aus Glaskohlenstoff zurückgelegt
und dieser in ein Tantal- oder Stahlrohr eingeschweißt. Der verschlossene Metallbehälter wurde dann
in einem evakuierten Schlenkgefäß aus Quarzglas in einem Röhrenofen getempert. Vor jedem
Experiment wurde die Innentemperatur im Schlenkgefäß ausgemessen, da sich diese zum Teil deutlich
vom angezeigten Wert am Ofenregler unterscheidet. Um zu vermeiden, dass sich
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Hochtemperaturphasen beim weiteren Abkühlen wieder zersetzen oder sich die Zusammensetzung der
Hauptphase verändert, wurde zur raschen Abkühlung der Ampulle Wasser direkt in das noch heiße
Schlenkgefäß geleitet (siehe Kap. 3.5).
5.2.3. Präparation von Formkörpern mit Hilfe der SPS-Technik
Sinterversuche mit der SPS-Technik wurden vorgenommen, um Formkörper für thermoelektrische
Messungen zu präparieren. Die Ausgangsprodukte wurden gemahlen und Fraktionen mit Korngrößen
d < 50 µm zum Sintern verwendet.  Für  ein Experiment  wurden etwa 2.5 g Ausgangsmaterial  in  eine
Kohlenstoffmatrize (Æi = 10 mm) gefüllt und diese mit einem Kohlenstoffstempel verschlossen. Die
Apparatur wurde mit einer Heizrate DT = 50 °C/min auf 800 °C erhitzt und die Stempel mit einem Druck
von p = 40 MPa angepresst. Anschließend wurden die Proben in einem Röhrenoffen für eine Woche bei
800 °C nachgetempert, um einen Einfluss unterschiedlichen Abkühlverhaltens der Proben in der SPS
Anlage auszuschließen, Spannungen in den Formkörpern abzubauen und damit ihre mechanische
Stabilität zu erhöhen. Die physikalischen Eigenschaften der Proben wurden in der Regel parallel und
senkrecht zur Anpressrichtung untersucht. Die Bedienung der SPS-Anlage erfolgte durch Dr. Igor
Veremchuk.
5.2.4. Präparation von Proben zur Einkristallzucht
Zur Einkristallzucht nach dem Bridgman-Verfahren waren pro Versuch etwa 20 g Ausgangsmaterial
erforderlich. Die besten Ergebnisse wurden für die nominale Zusammensetzung Ba8Au5.25Ge40.3 erzielt.
Eine stöchiometrische Mischung aus BaGe, Au und Ge wurde in einem Glaskohlenstofftiegel
(Rundboden, Durchmesser Æi = 14 mm, Länge l = 62 mm) aufgeschmolzen und im Tiegel innerhalb
weniger Minuten abgekühlt. Das Produkt wurde im Wolframcarbid Mörser zerrieben, auf
Partikelgrößen d < 500 µm gesiebt und in einen Spitztiegel aus Glaskohlenstoff gefüllt (Æi = 10 mm,
l = 100 mm). Der gefüllte Tiegel wurde dann in einem evakuierbaren Röhrenofen auf einem Ständer
fixiert. Der Ofen wurde in 24 h auf T =  980  °C  erhitzt,  so  dass  die  Probe  geschmolzen  war  und  die
Schmelze 24 h homogenisiert. Anschließend wurde der Ofen mit einer Geschwindigkeit
v = 8 cm/10 Tage nach oben bewegt. Nach 10 Tagen hatte das kältere Ende der Ampulle noch eine
Temperatur von T = 500 °C. Nach dem Abkühlen wurde ein zylindrischer Formkörper (Æ = 10 mm,
l = 18 mm) dem Tiegel entnommen (Abb. 5.3). Röntgenographische Untersuchungen mit dem Laue-
Verfahren und Mikrostrukturuntersuchungen, zeigten, dass der Probenkörper aus 3 großen,
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einkristallinen Bereichen bestand, die dann in der Arbeitsgruppe von Prof. Dr. C. Krellner (Universität
Frankfurt) orientiert und zugeschnitten wurden.
Abb. 5.3: Orientiertes Segment des Einkristalls Ba8Au5.25Ge40.3 (n) mit einem Durchmesser von 1 cm,
das für Experimente mit inelastischer Neutronenstreuung verwendet wurde.
5.3. Strukturelle Modifikationen der Clathrat-I-Phase
Die Clathrat-I-Phase im System Ba-Au-Ge kristallisiert nach bisherigem Kenntnisstand im gesamten
Homogenitätsbereich mit der Raumgruppe Pm3n [27]. Die bisher vorgeschlagenen Strukturmodelle
beinhalten eine gemischt besetzte Lage 6c mit gleichmäßiger Verteilung von Au-Atomen, Ge-Atomen
und, so vorhanden, von Leerstellen. Im den folgenden Kapiteln soll belegt werden, dass dieses Model
ausschließlich eine Näherung für hohe Temperaturen und hohe Au-Konzentrationen darstellt.
Tatsächlich findet man eine komplexe Abfolge von Strukturvarianten mit unterschiedlicher Anordnung
von Au-Atomen und Defekten. Die Beschreibung des Phasenraums erfolgt in dieser Arbeit getrennt für
die Bereiche 0 ≤ x ≤ 1, 1 < x ≤ 3.5, sowie 3.5 < x ≤ 5.4, für welche nach einer Wärmebehandlung bei
800 °C unterschiedliche Strukturmodelle ermittelt wurden. Im Anschluss werden die
Phasenbeziehungen bei tieferen Temperaturen diskutiert.
5.3.1. Raumgruppe Ia૜d : Der Bereich Ba8AuxGe46–x–y£y (0 < x ≤ 1)
5.3.1.1.	Rascherstarrung	
Die binäre Hochtemperaturphase Ba8Ge43£3 bildet sich beim Abkühlen in einer peritektischen Reaktion
bei 810 °C von a-Ge mit der zugehörigen Schmelze, und sie zerfällt unterhalb 770 °C eutektoid zu
Ba6Ge25 und a-Ge. Tempert man eine Probe von Ba8Ge43£3 ausreichend lange bei 800 °C, bildet sich
die  reine  Phase.  Kühlt  die  Probe  dann  aber  nicht  ausreichend  schnell  ab,  zerfällt  die  Phase  beim
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Abkühlen zu Ba6Ge25 und a-Ge. Bei Temperaturen um 700 °C erfolgt die Zersetzung innerhalb einer
Stunde vollständig, unterhalb von 500 °C zerfällt Ba8Ge43£3 nur  noch  langsam  [29].  Bei
Phasenanalysen der ternären Hochtemperaturphase Ba8AuxGe43£3-x reicht es daher nicht aus, die
Nebenprodukte zu identifizieren, sondern auch die Art ihrer Entstehung. Der Nachweis von Ba6Ge25
oder a-Ge im Reaktionsprodukt bedeutet nämlich nicht automatisch, dass sich die gewählte
Zusammensetzung bei 800 °C in einem Mehrphasenbereich befindet, da die Nebenprodukte auch beim
Abkühlvorgang aus einer einphasigen Probe entstehen können. Die Herkunft der Nebenprodukte
erschließt sich durch Analyse der Mikrostruktur im REM, wo Phasen aus dem Tieftemperaturzerfall
durch scharf strukturierte Risse und Korngrenzen hervortreten. Für Gleichgewichtsphasen, die längere
Zeit getempert wurden, sind dagegen abgerundete Korngrenzen typisch. Da Ba8Ge43£3 durch
Rascherstarrung einphasig entsteht, lag es nahe, auch ternäre Proben nach dieser Methode zu
präparieren. Doch selbst bei kleinem Goldgehalt im Bereich 0 < x ≤ 1  waren  die  Proben
Ba8AuxGe43£3-x (n) nach der Rascherstarrung inhomogen (Tab. 5.4). Dabei zeigen REM Abbildungen
der polykristallinen Produkte eine auffällige Morphologie. Wie am Beispiel von Ba8Au0.5Ge44 (n)
gezeigt wird (Abb. 5.4), durchziehen kristalline Säulen einer goldhaltigen Phase mit Æ » 10 µm das
Gefüge einer binären Phase. Auffällig ist auch die Orientierung der Säulen: Diese verlaufen innerhalb
einzelner Körner entweder parallel oder in Bündeln senkrecht zueinander. EDXS Untersuchungen
zufolge hat die binäre Matrix die Zusammensetzung Ba8Ge43£3, während die der nadelförmigen
Kristallite mit » 2 at.% Au-Gehalt die Zusammensetzung „Ba8Au1Ge43£2“ aufweisen. Die Korngrenzen
bestehen aus a-Ge.
XRPD Aufnahmen der Proben im Bereich (0 < x ≤ 1) zeigen das charakteristische Reflexmuster von
Clathrat-I-Phasen mit zusätzlichen, schwachen Reflexen von a-Ge. Die Clathrat-I-Reflexe sind breit
und asymmetrisch, wobei sich immer die Reflexe einer Phase mit kleinerem Gitterparameter, der in
etwa dem der binären Phase Ba8Ge43£3 entspricht, und einer ternären Clathrat-I-Phase mit größerem
Gitterparameter überlagern (Abb. 5.5). Wie die binäre Phase Ba8Ge43£3 kristallisiert auch die ternäre
Phase  mit  einer  2a ×  2a ×  2a Überstruktur, da die zugehörigen Überstrukturreflexe ebenfalls
asymmetrisch sind. Wie ein Vergleich der Proben Ba8Au0.5Ge44 (n) und Ba8Au0.75Ge42.5 (n) zeigt, wächst
der Gitterparameter der ternären Phase mit zunehmendem Au-Gehalt (Tab. 5.4). Offensichtlich ist der
Einbau von Au-Atomen in die Clathrat-I-Struktur entlang einer Vorzugsrichtung kinetisch begünstigt.
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Tab. 5.4: Phasenanalyse von Proben Ba8AuxGe46–y im Bereich (0 ≤ x ≤ 1) nach Rascherstarrung mit
XRPD und REM.
Zusammensetzung (nominal) Phasenanalyse (EDXS)
Gemittelter Gitterparameter
der Clathrat-I-Phasen*
Ba8Ge43 Ba8Ge43£3, a-Ge 21.3052(6) Å
Ba8Au0.2Ge44 Ba8Ge43£3, Ba8Au1Ge43£3, a-Ge 21.3104(4) Å
Ba8Au0.5Ge44 Ba8Ge43£3, Ba8Au1Ge43£3, a-Ge 21.3306(8) Å
Ba8Au0.75Ge42.5 Ba8Ge43£3, Ba8Au1Ge43£3, a-Ge 21.3426(4) Å
Ba8Au1Ge45 Ba8Ge43£3, Ba8Au1Ge43£3, a-Ge 21.3584(14) Å
*Standardabweichungen mit Bérar-Faktor
Abb. 5.4: Typisches Gefüge nach der Rascherstarrung von Ba8Au0.5Ge44 (n). Die SEM Abbildung zeigt
Bündel einer goldreichen Clathrat-I-Phase (2 at.% Au), eingebettet in eine Matrix von Ba8Ge43£3.
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Abb. 5.5: Röntgenpulverdiagramme der Proben Ba8Au0.5Ge44 (n) und Ba8Au0.75Ge42.5 (n) im Vergleich.
Unterschiedliche Clathrat-I-Phasen in den Proben führen zu einer hohen Halbwertsbreite und
Asymmetrie der Reflexe.
Zur Entstehung der auffälligen Morphologie sollen zwei Modelle diskutiert werden. Da der
Schmelzpunkt der Clathrat-I-Phase mit zunehmendem Goldgehalt ansteigt (siehe unten) wäre die
Annahme plausibel, dass sich die ternäre Clathratphase primär aus der Schmelze bildet und durch
Unterkühlung ein dendritisches Wachstum aufweist. Gegen diese Auffassung spricht, dass dendritische
Kristallite normalerweise den Habitus größerer Kristallite zumindest andeuten oder fraktale
Verzweigungen bilden. Beides ist hier nicht der Fall. Auch die parallele Anordnung der Säulen über
ganze Kristallite hinweg kann dieses Modell nicht erklären. Ein weiterer Punkt ist der auffallend geringe
Anteil an Fremdphasen. Hätte sich die ternäre Clathratphase durch Primärkristallisation aus der
Schmelze gebildet, würde der Kristallisationsvorgang die Zusammensetzung der Schmelze verändert
haben, so dass größere Mengenanteile an Nebenphasen vorliegen sollten. Nachweisbar waren jedoch
nur kleine Mengen an a-Ge und Ba6Ge25.  Einige  Proben  (z.B.  Ba8Au1Ge45 (n)) wurden mit Ge-
Überschuss präpariert, um die Anwesenheit von Ba6Ge25 nach dem Tempern zu vermeiden und enthalten
folglich etwas mehr a-Ge. Dieses bildet sich dann an den Korngrenzen und keineswegs primär. Die
Phase Ba6Ge25 ist, abgesehen von Proben wie Ba8Au1Ge42 (n), die mit Ge-Unterschuss präpariert
wurden, allenfalls in Spuren vorhanden.
Ein anderes Modell wäre, dass sich nach der Rascherstarrung, ähnlich wie bei Ba8Ge43£3, zunächst eine
reine Clathratphase mit homogener Au-Verteilung bildet. Kristallite der Clathrat-I-Phase wären dann
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durch Korngrenzen voneinander separiert. Beim weiteren Abkühlen disproportioniert die ternäre Phase
in Ba8Ge43£3 und Ba8AuxGe43£3–x. Damit wäre verständlich, dass Körner, die immer zwei Clathrat-I-
Phasen enthalten, durch Ge-Korngrenzen voneinander separiert sind, da sich diese bereits vor der
Disproportionierung gebildet haben. Der Grund für die auffällige Morphologie der Proben könnte in der
Struktur und Orientierung der primär gebildeten Kristallite liegen. Es müssen Diffusionspfade
existieren, die eine besonders schnelle Befüllung oder Entleerung der Clathrat-I-Struktur mit Au-
Atomen erlauben. Möglicherweise spielen dabei die Sechsringketten mit hoher Leerstellenkonzentration
entlang [100] eine wichtige Rolle (Kap.2.1). Das ausgeprägt anisotrope und für intermetallische
Clathrate einzigartige Kristallwachstum der ternären Phase deutet auf die Ausbildung einer tetragonalen
Ordnungsvariante hin, wie sie für höhere Goldgehalte in dieser Arbeit tatsächlich nachgewiesen wird
(siehe unten).
5.3.1.2.	Phasengleichgewichte	bei	800	°C	
Für den Homogenitätsbereich der Clathrat-I-Phase Ba8AuxGe46–x–y£y wurde die größte Ausdehnung im
Temperaturbereich zwischen 770 °C und 810 °C erwartet, in welchem die binäre Randphase Ba8Ge43£3
existiert [16]. Zur Untersuchung der Phasengleichgewichte wurde die Temperatur T = 800 °C gewählt,
da die Probentemperatur im Quarzrohr erfahrungsgemäß zu niedrigeren Werten abweichen kann und
für die Messung der maximalen Ofentemperatur ein Fehler von DT ≤ 10 K geschätzt wurde. Die nach
der Rascherstarrung heterogenen Produkte Ba8AuxGe46–x–y£y im Bereich (0 ≤ x ≤ 1) enthielten nach dem
Tempern bei 800 °C nur noch eine Clathrat-I-Phase als Hauptprodukt, sowie das Clathrat cP124 oder
a-Ge als Nebenprodukte (Tab. 5.4). Verschiedene Proben wurden mit geringem Überschuss an
Germanium präpariert, um die Bildung des Clathrats cP124 zu verhindern. Diese Phase stört den
Nachweis schwacher Überstrukturreflexe der Clathrat-I-Phase erheblich. In Abb. 5.6 wird dies am
Vergleich der Proben Ba8Au1Ge45 (n) und Ba8Au1Ge42 (n) deutlich. Im Beugungsdiagramm der Probe
Ba8Au1Ge45 (n), das neben der Clathrat-I-Phase nur die Reflexe von a-Ge als Nebenphase zeigt, sind
die Überstrukturreflexe (Raumgruppe Ia3d mit a′ = 2a)  deutlich  zu  erkennen.  Bei  der  Probe
Ba8Au1Ge42 (n) hingegen, die als Nebenphase das Clathrat cP124 Ba6AuxGe25–x enthält, gestaltet sich
der Nachweis schwieriger, da die stärksten Reflexe dieser Phase mit den Überstrukturreflexen der
Clathrat-I-Phase zusammenfallen.
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Abb. 5.6: Röntgenpulveraufnahmen der Proben Ba8Au1Ge45 (n) und Ba8Au0.5Ge44 (n) mit Nebenphase
a-Ge (oben), sowie Ba8Au1Ge42 (n)  mit  Nebenphase  Ba6AuxGe25–x (unten). Die Überstruktur der
Clathrat-I-Phase mit der Raumgruppe Ia3d ist in Anwesenheit des Clathrats cP124 nicht mehr sicher zu
erkennen.
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Da sich die Proben zur Wärmebehandlung bei 800 °C in geschlossenen Ampullen befanden, war die
Abkühlung nicht schnell genug, um den eutektoiden Zerfall der Clathratphase zu Clathrat cP124 und
a-Ge bei 770 °C vollständig zu unterdrücken. Bilden sich Phasen durch eutektoiden Zerfall, liegen sie
auf REM-Aufnahmen eng nebeneinander und weisen charakteristische, scharfkantige Korngrenzen auf
(Abb. 5.7a). Proben mit einem tatsächlichen Überschuss an Germanium (Abb. 5.7d, f) oder Clathrat
cP124 zeigen dagegen nach der Wärmebehandlung isolierte, meist abgerundete Körner der
Nebenphasen.
Abb. 5.7: REM-Aufnahmen verschiedener Proben Ba8AuxGe46–y im  Bereich  (0  ≤ x ≤ 1)  nach
Wärmebehandlung bei 800 °C.
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Nach Analysen mit XRPD und im REM ändert sich die Zusammensetzung der ternären Phase
kontinuierlich von Ba8Ge43£3 hin zu Ba8Au5.33Ge40.67 nach Modell 1.  Die Proben Ba8Au0.2Ge42.80 (n)
und Ba8Au0.75Ge42.5 (n), welche nahe an der idealen Zusammensetzung Ba8Aux£3–0.563xGe43–0.437x von
Modell 1 liegen, waren nahezu einphasig. Ausschließen kann man Modell 4, die Auffüllung der Defekte
mit Au-Atomen nach der Formel Ba8AuxGe43£3–x. In diesem Fall wäre nämlich der Germaniumgehalt
der  Probe  Ba8Au0.75Ge42.5 (n)  deutlich  zu  niedrig  und  es  sollten  sich  nachweisbare  Mengen  an
Nebenphasen gebildet haben. Zum Vergleich, bei der Probe Ba8Au1.0Ge42 (n),  welcher  mit  0.6  Ge-
Atome/FE eine ähnliche Menge an Ge-Atomen zur idealen Zusammensetzung fehlen, sind die
Nebenphasen deutlich zu erkennen. Die Gitterparameter der Proben (Tab. 5.5) steigen deutlich mit
Goldgehalt, was mit der abnehmenden Zahl an Defekten erklärbar ist (Abb. 5.8). Würden sich die
Zusammensetzungen in diesem Konzentrationsbereich schneller der „Zintl-Linie“ in Abb. 5.2 annähern
(Modell  2), sollte die Zahl der Leerstellen langsamer abnehmen und der Gitterparameter wenig
verändern. Abweichungen vom Trend können für einzelne Proben unter anderem dadurch zustande
kommen, dass die Nebenphase Clathrat cP124 ebenfalls Gold aufnimmt, welches dann der Clathrat-I-
Phase nicht zur Verfügung steht. Weiterhin sind die Überstrukturreflexe der Clathrat-I-Phase relativ
breit, was auf eine Inhomogenität der Proben hindeutet. So könnte die Gitterparameter z.B. durch
geringe Anteile von Ba8Ge43£3 verfälscht sein.
Abb. 5.8: Gitterparameter der Proben Ba8AuxGe43£3–x (n)  nach  dem  Tempern  bei  800  °C  in
Abhängigkeit von der Zahl der Goldatome pro Formeleinheit. Aufgetragen sind verfeinerte
Zusammensetzungen nach Tab. 5.5 mit Dx ≈ 0.1 für die Zusammensetzung. Standardabweichungen des
Gitterparameters liegen innerhalb der Symbole.
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Die chemische Zusammensetzung der ternären Clathratphasen geht nicht direkt aus der Verfeinerung
von Röntgendaten hervor (Kap. 2.1). In ihrer Kristallstruktur teilen sich drei verschiedene (quasi-)
Spezies – Defekte, Germanium- und Goldatome – eine kristallographische Lage. Folglich besteht kein
eindeutiger Zusammenhang zwischen Elektronendichte und Besetzung. Nur bei ausreichend hoher
Auflösung der Elektronendichte lässt sich aus dem deutlich kürzeren Abstand d(Ge3–£) im Vergleich
zu d(Ge3–Ge1) oder d(Ge3–Au1) die Zahl der Leerstellen direkt bestimmen. Bei Röntgenpulverdaten
ist dieses Verfahren jedoch zu ungenau. Durch WDX-Spektroskopie lässt sich die Zusammensetzung
der Clathrat-I-Phase weitgehend eingrenzen, jedoch muss man auch bei optimalen
Versuchsbedingungen von einem systematischen Fehler von mindestens 1 at.% ausgehen. Bei einer
Zusammensetzung Ba8Au1.0Ge42.6£2.4 entspricht dies Abweichungen von ±0.08 Ba, ±0.01 Au aber
±0.43 Ge Atomen pro Formeleinheit. Damit ist das Verfahren nicht genau genug, um die
Defektkonzentration der Clathratphase zu bestimmen.
Eine zusätzliche Information liefert das Mengenverhältnis der schweren Bariumatome in den
Dodekaedern und Tetrakaidekaedern. Dieses lässt sich bei der Strukturverfeinerung von
Röntgenpulverdaten ausreichend sicher auf das Verhältnis von 2:6 bestimmen. In allen bisher bekannten
Fällen  mit  Teilbesetzung  der  Käfigatome  sind  beide  Käfige  unterschiedlich  besetzt.  Wird  daher  das
ideale Mengenverhältnis von 2 zu 6 verfeinert und es treten bei den Gerüstatomen keine Anomalien auf,
kann man nahezu sicher von 8 Ba-Atomen pro Formeleinheit ausgehen. Ein Vergleich der
Auslenkungsparameter von Käfigatomen und Gerüstatomen ist dagegen nicht besonders aussagekräftig,
da auch schwere Atome, eingeschlossen in polyedrische Käfige, grundsätzlich große
Auslenkungsparameter besitzen. Von vielen anderen Phasen ist nun bekannt, dass Defekte und
Fremdatome im Germaniumgerüst die Lage Ge1 (Lage 6c im Basistyp mit der Raumgruppe Pm3n)
substituieren, während für Ge2 und Ge3 Vollbesetzung mit Ge-Atomen vorliegt. Akzeptiert man im
Strukturmodell den erwarteten Fehler von » 0.01 Au-Atomen (» 8 Elektronen) pro Formeleinheit aus
der WDXS-Messung, kann man daher die Zahl der Au-Atome auf der Lage Ge1 auf den WDXS-Wert
festlegen. Die Zahl der Goldatome wird dabei auf 8 Ba-Atome pro Formeleinheit normiert.
Anschließend wird die Zahl der Ge-Atome frei verfeinert (Tab. 5.5). Die Genauigkeit der so ermittelten
Zusammensetzungen ist über die Fehlergrenze der WDXS-Bestimmung hinaus aus weiteren Gründen
begrenzt.  So  weisen  die  Überstrukturreflexe  eine  größere  Halbwertsbreite  auf,  was  zeigt,  dass  die
Ordnung der Leerstellen bzw. die Ausbildung der Überstruktur nicht vollständig ist. Die schwachen
Überstrukturreflexe interferieren darüber hinaus mit den Reflexen des Clathrats cP124, so dass die
Proben nicht in der eigentlichen Raumgruppe Ia3d sondern einheitlich in der Obergruppe Pm3n
verfeinert wurden, was eine weitere Näherung darstellt.
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Tab. 5.5: Phasenanalyse von Proben Ba8AuxGe46–y (n) im Bereich (0 ≤ x ≤ 1) nach dem Tempern bei
800 °C. Die ideale Zusammensetzung wurde nach Modell 1 berechnet (Ba8Aux£3–0.563xGe43–0.437x), bei
der Verfeinerung wurden das Verhältnis Ba : Au auf den WDXS-Wert fixiert (in eckigen Klammern).
Nebenphasen aus dem Abkühlprozess (vgl. Tab. 5.4) sind mit geschweiften Klammern gekennzeichnet.
Zusammensetzung
nominal ideal WDXS verfeinert a / Å Nebenphasen
Ba8Ge43 [16] Ba8Ge43£3 - Ba8Ge43.00(4)£3.00(4) 21.3069(2) -
Ba8Au0.2Ge42.80
Ba8Au0.2Ge42.9£2.9
- - 21.3220(3) {a-Ge +cP124}






Ba8Au0.5Ge44.00 Ba8Au0.6Ge41.4 [Ba8Au0.6]Ge42.8(2) 21.3347(2) a-Ge
Ba8Au0.75Ge42.5 Ba8Au0.75Ge42.67£2.58 Ba8Au0.8Ge41.8 [Ba8Au0.8]Ge42.6(2) 21.3503(2) cP124 (Spuren)
Ba8Au1.0Ge42.00
Ba8Au1.0Ge42.6£2.4
Ba8Au1.1Ge42.5 [Ba8Au1.1]Ge42.5(2) 21.3601(3) cP124
Ba8Au1.0Ge45.00 Ba8Au1.1Ge42.4 [Ba8Au1.1]Ge41.9(3) 21.3636(2) a-Ge
Ausgangsmodell für die Strukturverfeinerung der ternären Clathrat-I-Phasen in der Raumgruppe Ia3d
waren die Strukturdaten von Ba8Ge43£3. Die Atome Ba1 auf der Lage 16a und Ba2 auf der Lage 48g
wurden voll besetzt, ebenso die Gerüstlagen 32e und 96h, die sich von Ge2 ableiten, und 96h, die sich
von Ge3 ableiten (Tab 2.2). Die Ge1-Atome sind in der Raumgruppe Ia3d durch die Lagen 24c und 24d
repräsentiert, von denen in Ba8Ge43£3 nur die letztere besetzt ist. Im Startmodell der Verfeinerung
wurde die Zahl der Au-Atome auf der Lage 24d auf den WDXS-Wert festgelegt. Anschließend wurde
die Besetzung beider Lagen mit Ge-Atomen verfeinert. Anders als beim binären Ba8Ge43£3 bleibt die
Lage 24c bei  den  ternären  Phasen  signifikant  mit  Atomen  besetzt.  Zum  Beispiel,  im  Falle  von
Ba8Au0.5Ge44 (n) enthält die Lage 24d nach der Verfeinerung neben 16.7 % Au-Atomen noch 67.6 %
Ge-Atome, während die Lage 24c eine Besetzung von 25 % mit Ge-Atomen verfeinert wird (Abb. 5.9).
Interessanter Weise entspricht die verfeinerte Elektronendichte auf der Lage 24c nahezu dem Goldanteil
der Probe, jedoch lässt sich auf Basis der vorliegenden Röntgenpulverdaten kein Modell für die
tatsächliche Verteilung der Au-Atome ableiten.
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Abb. 5.9: Röntgenpulveraufnahme der Probe Ba8Au0.5Ge44 (n) mit der verfeinerten Zusammensetzung
[Ba8Au0.6]Ge42.8(2) unter Berücksichtigung der Reflexe von a-Ge  (RP(Clathrat) = 3.8%). Oben:
Messpunkte mit angepasstem Profil. Mitte: Berechnete Reflexlagen für die Clathrat-I-Phase und a-Ge.
Unten: Differenz zwischen gemessenem und berechnetem Profil.
Die Überstrukturreflexe der Raumgruppe Ia3d sind immer dann stark ausgeprägt, wenn sich bei der
Clathrat-I-Phase die Besetzung der Ge1-Lagen 24c und 24d deutlich unterschiedet, wie bei Ba8Ge43£3.
Sinkt die Zahl der Leerstellen mit zunehmendem Goldgehalt der Phasen, muss auch die relative
Intensität der Überstrukturreflexe abnehmen. Ein Blick auf die Kristallstruktur zeigt, warum sich hierbei
schon eine kleine Zahl zusätzlicher Atome deutlich auswirkt. Die Sechsringflächen der
Tetrakaidekaeder, welche die Leerstellen enthalten, bilden im Clathrat-I-Gerüst unendliche Ketten
entlang [100]. In der binären Phase Ba8Ge43£3 fehlt, im Idealfall, jedes zweite Ge1 Atom, so dass ein
Sechsring genau eine Leerstelle enthält (Abb. 5.10a). Fügt man nun ein zusätzliches Au-Atom in eine
der Ketten ein und füllt damit eine Leerstelle auf, wird eine Besetzungsinversion der Lagen 24c und 24d
möglich (Abb. 5.10b). Dies erklärt den schnellen Anstieg der Besetzung auf der Lage 24c, so dass bei
bereits bei einem Au-Atom pro Formeleinheit die Überstrukturreflexe verschwunden sind
(Abb. 5.6, oben). Ein weiteres, auffälliges Merkmal bei Proben mit Überstruktur ist die erkennbar
größere Halbwertsbreite der charakteristischen Reflexe (Abb. 5.11). Ein möglicher Grund, warum die
Realstruktur nicht vollständig ausgeordnet ist, wäre die diskutierte Besetzungsinversion.
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Abb. 5.10: Sechsringketten der Atome Ge1 und Ge3 [16]. Die Überstruktur ist bei halber Besetzung der
Lage  Ge1  am  stärksten  ausgeprägt  (a).  Bei  zusätzlichen  Atomen  auf  der  Lage  Ge1  ist  eine
Besetzungsinversion der Lagen 24c und 24d möglich (b).
Abb. 5.11: Röntgenpulveraufnahme der Probe Ba8Au0.5Ge44 (n). Die charakteristischer Reflexe für die
Überstruktur mit der Raumgruppe Ia3d sind rot gezeichnet. Sie besitzen eine deutlich größere
Halbwertsbreite.
Um Fehlordnungen in der Kristallstruktur besser zu verstehen, wurde die Kristallstruktur der Probe
Ba8Au0.5Ge44 (n) mit dem JEM-ARM300F Elektronenmikroskop im STEM Modus untersucht. Die
Untersuchungen wurden von Herrn Dr. Sawada durchgeführt, die Ergebnisse von Herrn Dr. Carrillo-
Cabrera und Herrn Dr. Ramlau interpretiert. Die Ergebnisse zeigen, dass die Inhomogenität der
Kristallstruktur noch deutlich größer ist, als erwartet. Bei der Untersuchung eines Kristalliten in
Richtung [110] zeigte sich, dass Überstrukturreflexe nur in Teilbereichen des Kristalls vorhanden sind.
Es wechseln sich Domänen der Raumgruppen Pm3n und Ia3d miteinander ab (Abb. 5.12). Vorläufige
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Untersuchungen mittels Elektronenenergieverlustspektroskopie deuten außerdem darauf hin, dass auch
der Goldgehalt innerhalb des Kristalls fluktuiert. Die Ergebnisse der Elektronenmikroskopie zeigen
deutlich, dass durch Verfeinerung von Röntgenpulveraufnahmen in diesem Zusammensetzungsbereich
bisher nur ein gemitteltes Bild der Kristallstruktur erhalten wurde.
Abb. 5.12:  HR-STEM  Aufnahme  der  Probe  Ba8Au0.5Ge44 (n) mit inhomogener Kristallstruktur.
Teilbereiche lassen sich entweder mit der einfachen Elementarzelle in der Raumgruppe Pm3n (links)
oder mit der doppelten Zelle in der Raumgruppe Ia3d (rechts) beschreiben.
5.3.1.3.	Thermische	Stabilität	
Die binäre Clathrat-I-Phase Ba8Ge43£3 mit Raumgruppe Ia3d existiert im Temperaturbereich von
770 °C bis 810 °C und sie zerfällt bei tieferen Temperaturen zu Ba6Ge25 und a-Ge. Durch den Einbau
von Au-Atomen erhöht sich die thermische Stabilität der Proben Ba8AuxGe43£3–x im Bereich (0 ≤ x ≤ 1).
Nach dem Tempern bei 750 °C zeigte die Mikrostruktur der Probe Ba 8Au0.2Ge44 (n) im REM ein Clathrat
cP124 als Hauptphase mit isolierten Körnern einer Clathrat-I-Phase und a-Ge (Abb. 5.13a). Der
Goldgehalt der verbliebenen Clathrat-I-Phase war, nach einer WDXS-Analyse, mit
Ba8.00(3)Au0.48(2)Ge42.67(3) signifikant höher als im Edukt. Dies kommt auch im Gitterparameter der
Clathrat-I-Phase zum Ausdruck, der durch die Wärmebehandlung von a » 21.32 Å auf a » 21.34 Å
anstieg. Der letztere Wert entspricht dem der goldreicheren Probe Ba8Au0.5Ge44 (n) und liegt damit im
Einklang mit der WDXS-Messung.
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Vernachlässigt man näherungsweise den Goldgehalt der Clathrat cP124-Phase und verwendet
idealisierte Zusammensetzungen nach Modell 1, dann findet bei 750 °C folgende Reaktion statt:
5/2  Ba8Au0.2Ge42.91£2.89 à Ba8Au0.5Ge42.78£2.72   +   2 Ba6Ge25   +   14.495 Ge
Bei der Zusammensetzung Ba8Au0.5Ge44 (n) blieb die Clathrat-I-Phase nach dem Tempern bei 750 °C
weitgehend unzersetzt (Abb. 5.13b). Die REM-Abbildung zeigt neben der Clathrat-I-Phase nur wenige
Bereiche von segregiertem a-Ge und Ba6Ge25. Auch die Gitterparameter der Clathrat-I-Phasen waren
für die bei 750 °C und bei 800 °C getemperten Proben gleich. Somit enthält die Clathrat-I-Phase bei
750 °C mindestens 0.5 Au-Atome pro Elementarzelle (Abb. 5.14, 1′).
Abb. 5.13: REM-Aufnahmen verschiedener Proben Ba8AuxGe46–y (n) im Bereich (0 ≤ x ≤ 1) nach einer
Wärmebehandlung bei 750 °C (oben) und 724 °C (unten).
Nach einer Wärmebehandlung bei 724 °C (Abb. 5.13c) wandelte sich die Clathrat-I-Phase in der Probe
Ba8Au0.5Ge44 (n) zu einem Clathrat cP124, a-Ge und einem Clathrat-I mit noch höherem Au-Gehalt um.
Die Clathrat-I-Phase (Abb. 5.14, 2′) hatte im Produkt nur noch einen Phasenanteil von » 15% und war
nur noch mit ihren stärkeren Reflexe im Röntgenpulverdiagramm indizierbar. Der Gitterparameter der
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Clathrat-I-Phase entspricht dem der Proben Ba8Au1.0Ge42 (n) und Ba8Au1.0Ge44 (n) (Tab. 5.5), so dass
sich für die Reaktion bei 724 °C folgende Gleichung ergibt.
2  Ba8Au0.5Ge42.78£2.72 à Ba8Au1.0Ge42.56£2.44   +   4/3 Ba6Ge25   +   9.57 Ge
Für die Probe Ba8Au1Ge45 (n) schließlich, die sich nahe am Zwei-Phasenbereich mit der tetragonalen
Clathrat-I-Phase befindet, zeigten XRPD-Aufnahmen keine Veränderung im Vergleich zu der Probe,
die bei 800 °C getempert wurde (Abb. 5.13d). Es nur der morphologische Unterschied zwischen beiden
Proben, dass die Ge-Ausscheidungen bei der 800 °C Probe größere Aggregate bilden. (vgl. Abb. 5.7f).
Für die Zusammensetzung der Clathrat-I-Phase wurde mit WDX-Spektroskopie der Wert
Ba8.00(3)Au1.11(1)Ge42.54(2) bestimmt. Der Schmelzpunkt von 820 °C wurde mit einer DTA-Messung für
eine  Probe  Ba8Au1.2Ge44.8 (n) ermittelt. Der Stabilitätsbereich der Clathrat-I-Phase mit Raumgruppe
Ia3d lässt sich mit den vorliegenden Ergebnissen modellieren (Abb. 5.14):
Abb. 5.14: Modell für Stabilitätsbereich der Clathrat-I-Phase mit Raumgruppe Ia3d im  Bereich
Ba8Aux£3–0.563xGe43–0.437x (0 ≤ x » 1). Die Clathrat-I-Phase mit Zusammensetzung Ba8Au0.2Ge42.91£2.89
(1) zersetzt sich bei 750°C zu Ba8Au0.5Ge42.78£2.72 (1′), mit Zusammensetzung Ba8Au0.5Ge42.78£2.72 (2)
bei 724 °C zu Ba8Au1.0Ge42.56£2.44 (2′).
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5.3.2. Der Bereich mit tetragonaler Symmetrie: Ba8AuxGe46–x–y£y (1.5 ≤ x ≤ 3.5)
5.3.2.1	Rascherstarrung	
Auch die Proben der Zusammensetzung Ba8AuxGe43£3–x (n) im Bereich 1.5 ≤ x ≤ 3.5 enthielten nach
dem schnellem Abkühlen der Schmelzen zwei Clathrat-I-Phasen und a-Ge. Beide Clathratphasen
unterscheiden  sich  jetzt  aber  so  stark  im  Goldgehalt,  dass  sie  sich  sowohl  im  Gefüge  bei  der
Mikrostrukturanalyse, als auch im Röntgenbeugungsdiagramm deutlich voneinander abheben. Das
Erstarrungsverhalten ist anders als bei Proben mit kleinerem Goldgehalt (Kap. 5.3.1.1). Eine REM-
Aufnahme der Probe Ba8Au2Ge44 (n) zeigt Primärkristalle der goldreicheren Clathrat-I-Phase
(5 at.% Au) mit dendritischem Wachstum, aber ohne Vorzugsorientierung (Abb. 5.15a). Die
Primärkristalle werden vollständig umhüllt von der goldärmeren Clathrat-I-Phase, wobei, anders als bei
Proben mit x ≤ 1, auch Körner existieren, welche nur die goldärmere Phase enthalten. Bereiche mit a-
Ge zeigen Merkmale einer eutektischen Kristallisation. Eine Gefügestruktur mit dieser Charakteristik
wird häufig beobachtet: Die goldreiche Clathratphase kristallisiert beim Abkühlen primär aus der
Schmelze  und  wird  in  der  Kristallisation  durch  die  goldärmere  Clathratphase  abgelöst.  Damit  wäre
ausgeschlossen, dass zwischen den beiden Clathratphasen ein Eutektikum existiert. Auch bei höherem
Goldgehalt bleibt die Charakteristik des Gefüges erhalten. Bei der Probe Ba8Au3.5Ge42.5 (n) bildet die
goldreichere Phase (10 at.% Au) die Hauptphase und ihre Körner sind nur noch von einer dünnen
Schicht der goldärmeren Phase (3 at.% Au) umgeben (Abb. 5.15b). Eine Besonderheit dieser Probe sind
augenscheinlich kreuzförmige Durchdringungszwillinge der goldreichen Clathrat-I-Phase. Der Befund
deutet darauf hin, dass die kubische Symmetrie einer Clathrat-I-Phase durch niedersymmetrischere
Zwillings- bzw. Trillingskristalle vorgetäuscht sein kann.
Abb. 5.15:  REM  Abbildungen  der  Proben  a)  Ba8Au2Ge44 (n)  und  b)  Ba8Au3.5Ge42.5(n)  nach  der
Rascherstarrung.
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Die Ergebnisse aus Gefügeanalysen und Röntgenpulveruntersuchungen stimmen miteinander überein.
Auf den Beugungsdiagrammen aller Proben überlagern sich die Reflexe (wenigstens) zweier
Clathrat- I- Phasen unterschiedlicher Zusammensetzung sowie von a-Ge.
Wie für die Beispiele Ba8Au2Ge44 (n) und Ba8Au3.5Ge42.5 (n) gezeigt wird (Abb. 5.16), lässt sich
diejenige Clathrat-I-Phase, deren Hauptreflexe zu niedrigeren Winkeln hin verschoben sind, jeweils mit
einer einfachen kubischen Zelle indizieren (Raumgruppe Pm3n, goldreichere Phase), während diejenige
Phase mit Hauptreflexen bei höheren Beugungswinkeln Überstrukturreflexe ausbildet (Raumgruppe
Ia3d, goldärmere Phase). Die Clathratphase mit Überstrukturreflexen des Ia3d-Typs  hat  in  beiden
Fällen mit a » 21.36 Å den größten Gitterparameter, der für diesen Typ beobachtet werden kann und
entspricht damit einer Zusammensetzung Ba8Au1.1Ge43–x (Tab. 5.4). Die Reflexe der Clathratphase mit
einfacher Zelle zeigen ein ausgeprägtes Sägezahnprofil mit einem Maximum zu kleinen Winkeln hin,
das dem Gitterparameter von Ba8Au5.3Ge40.7 entspricht (Abb. 5.17). Das breite Reflexprofil spiegelt den
breiten Homogenitätsbereich der Clathrat-I-Phase mit höherem Au-Gehalt wieder. Deutlich abgesetzt
sind die Reflexe der Clathratphase mit doppelter Zelle, welche keine merkliche Asymmetrie aufweisen.
Dieses Ergebnis lässt sich nur dann einfach verstehen, wenn im System Ba-Au-Ge zwei
Clathrat- I- Phasen existieren.
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Abb.5.16: Röntgenpulveraufnahmen der Proben (a) Ba8Au2Ge44 (n) und (b) Ba8Au3.5Ge42.5 (n) nach der
Rascherstarrung. Beide Proben zeigen jeweils eine Clathratphase mit größerem Au-Gehalt
(Raumgruppe Pm3n), sowie eine weitere, mit kleinerem Au-Gehalt und doppelter Elementarzelle
(Raumgruppe Ia3d).
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Abb.5.17: Ausschnitt der Röntgenpulveraufnahmen von Ba8Au2Ge44 (n) (grün) und Ba8Au3.5Ge42.5 (n)
(blau) im Vergleich mit berechneten Diagrammen für Ba8Au5.3Ge40.7 (Pm3n, rot) und Ba8Ge43£3 (Ia3d,
schwarz). Reflexe der goldreicheren Clathrat-I-Phase sind asymmetrisch auf Grund des großen
Homogenitätsbereiches.
5.3.2.2.	Phasengleichgewichte	bei	800	°C	
Zur Wärmebehandlung der Proben Ba8AuxGe43£3–x (n) im Bereich 1.5 ≤ x ≤ 3.5 bei 800 °C wurden die
heterogenen Produkte aus der Rascherstarrung verwendet. Nach dem Tempern zeigen REM
Abbildungen homogene Bereiche mit nur einer Clathrat-I-Phase (Abb. 5.18). Als Nebenphasen treten
wiederum eine Clathrat cP124 Phase oder a-Ge auf. Germanium wurde bei den meisten Ansätzen mit
geringem Überschuss verwendet, um die Bildung des linienreichen Clathrats cP124 zu verhindern. Auch
die Probe Ba8Au1.5Ge44.5 (n) enthält aus diesem Grund a-Ge als Nebenphase (Abb. 5.18a), da die idealen
Grenzfälle Modell  1 mit Zusammensetzung Ba8Au1.5Ge42.3£2.2 und Modell 3 mit Zusammensetzung
Ba8Au1.5Ge41.6£2.9 beide weniger Germanium benötigen. Für die Zusammensetzung Ba8Au1.5Ge41.5 (n),
die nahezu Modell 3 entspräche, bildet sich dagegen das Clathrat cP124 als Nebenphase, woraus
erkennbar ist, dass diese Probe mit Modell 1 besser beschrieben wird. Die Probe Ba8Au2Ge44 (n), welche
in Bezug auf beide Modelle überschüssiges Germanium enthält, zeigt folglich inselförmige
Ausscheidungen von a-Ge (Abb. 5.18b). Die Probe Ba8Au2.5Ge42 (n), welche der berechneten
Zusammensetzung Ba8Au2.5Ge41.91£2.2 nach Modell 1 entspricht, zeigt keine Verunreinigungen außer
scharfkantige Risse, die durch partiellen Zerfall der Clathrat-I-Phase beim Abkühlen entstanden sind
(Abb. 5.18c).
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Abb. 5.18: REM-Aufnahmen verschiedener Proben Ba8AuxGe46–y (n)  im Bereich (1.5≤ x ≤ 3.5)  nach
einer Wärmebehandlung bei 800 °C.
Die  Proben  Ba8Au3Ge43 (n)  und  Ba8Au3.5Ge42.5 (n) enthalten beide einen geringen
Germaniumüberschuss. Schliffbilder zeigen eine homogene Clathrat-I-Phase mit inselartigen
Ausscheidungen von Germanium (Abb. 5.18d, f). Die Probe Ba8Au3.47Ge41.3 (n) hingegen enthält als
Nebenphase das Clathrat cP124 (Abb. 5.18e) und ermöglicht so eine Unterscheidung zwischen
Modell 1 (Ba8Au3.47Ge41.48£1.05) und Modell 3 (Ba8Au3.47Ge41.13£1.40). Bei einer Zusammensetzung der
Clathrat-I-Phase nach Modell 3 hätte die eingewogene Zusammensetzung zu viel Germanium enthalten.
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In Abhängigkeit vom Au-Gehalt der Proben zeigen Beugungsdiagramme auffällige Änderungen im
Reflexmuster der Clathrat-I-Phase. Im Bereich hoher Leerstellenkonzentration 0 < x ≤ 1  bildet  sich
zunächst  der  Ba8Ge43£3-Typ mit der Raumgruppe Ia3d (vgl. Kap. 5.3.1.2). Mit zunehmendem
Goldgehalt und Abnahme der Leerstellenkonzentration werden die charakteristischen
Überstrukturreflexe schwächer. Das Zellvolumen nimmt zu bis x ≤ 1 (Tab. 5.4), die charakteristischen
Überstrukturreflexe der Ia3d Struktur sind jedoch nachweisbar bis x » 1.5. Dies deutet auf einen Zwei-
Phasenbereich mit zwei Varianten der Clathrat-I-Phase hin. Eine Pulveraufnahme der Probe
Ba8Au2Ge44 (n) zeigt dann die Reflexe 100 und 300 einer neuen Clathrat-I-Phase (Abb. 5.19), welche
die Reflexionsbedingungen h = 2n der Raumgruppe Pm3n bzw. h = 4n der Raumgruppe Ia3d eindeutig
durchbrechen.
Abb. 5.19: XRPD-Aufnahme (CuKa1)  der  Probe  Ba8Au2Ge44 (n) mit dem berechneten Beugungs-
diagramm einer Clathrat-I-Phase in der Raumgruppe Pm3n. Die Reflexe (100) und (300) durchbrechen
die Auslöschungsregeln h =  2n. Der Reflex (444) mit deutlich geringerer Halbwertsbreite ist
hervorgehoben.
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Bei einer kubischen Struktur der neuen Clathrat-I-Phase wären die Reflexe 100 und 300 z.B. mit der
Raumgruppe Pm3 vereinbar. Ein kubisches System stünde jedoch im Widerspruch zur Entwicklung der
Halbwertsbreiten, die zu höheren Winkeln hin stark anwachsen, jedoch mit Ausnahme der Reflexe 222
und 444. Damit kann die große Halbwertsbreite der übrigen Reflexe also nicht durch eine Überlagerung
zweier Clathrat-I-Phasen unterschiedlicher Zusammensetzung erklärt werden. Die einzig mögliche
Erklärung besteht darin, dass die kubische Symmetrie der Clathrat-I-Struktur aufgehoben ist. Die
Symmetriereduktion der Kristallstruktur führt zur Aufspaltung von Reflexen, was sich, bei geringen
Abweichungen, im Beugungsexperiment in einer Zunahme der Halbwertsbreite äußert. Nimmt der
Goldgehalt der Proben weiter zu, wird die Aufspaltung wieder geringer und die Intensität der Reflexe
(100) und (300) schwächer. Im Bereich x ≥ 3.5 bewegen sich die Halbwertsbreiten bereits wieder im
erwarteten Bereich und das Pulverdiagramm entspricht wieder der Basisstruktur in der Raumgruppe
Pm3n (Abb. 5.20).
Abb. 5.20: Halbwertsbreiten der Reflexe im Beugungsdiagramm (CuKa1) der Proben Ba8Au2Ge44 (n)
und Ba8Au3.5Ge42.5 (n) bei kubischer Indizierung im Vergleich zum LaB6-Standard. Die ungewöhnlich
hohen Halbwertsbreiten für die Probe Ba8Au2Ge44 (n) entstehen sich durch die tatsächlich tetragonale
Symmetrie der Kristallstruktur.
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Dass die neue Clathrat-I-Phase keine kubische Symmetrie besitzt, wurde schließlich auch durch optische
Polarisationsmikroskopie bestätigt. Tatsächlich findet man bei genauer Prüfung unterschiedlich
orientierte Körner mit einem schwachen Kontrast (Abb. 5.21).
Abb. 5.21: Mikrostruktur der Probe Ba8Au2.5Ge42 (n) im Polarisationsmikroskop. Nach
Kontrastverstärkung treten unterschiedlich orientierte Körner hervor.
Für die Strukturanalyse der neuen nicht-kubischen Clathrat-I-Ordnungsvariante war die Information
wichtig, dass der Übergang zum Basismodell mit der Raumgruppe Pm3n scheinbar kontinuierlich
erfolgt. Dies wäre mit einem Phasenübergang 2. Ordnung erklärbar bzw. damit, dass die goldreiche
Phase tatsächlich mit einer Untergruppe der Raumgruppe Pm3n kristallisiert. Eine Verzerrung der
kubischen Basisstruktur kann aus einer geordneten Verteilung von Defekten, Ge- und Au-Atomen
resultieren. In allen bisherigen Strukturbeschreibungen zum Clathrat-I-System Ba-Au-Ge auf Basis der
Raumgruppe Pm3n wurden die Au-Atome und Leerstellen der Lage 6c zugewiesen [27], [14]. Dies gilt
auch für die Überstruktur in der Raumgruppe Ia3݀, denn auch hier befinden sich Au-Atome und Defekte
auf den von 6c abgeleiteten Lagen 24c und 24d (Tab. 2.2). Somit war es naheliegend anzunehmen, dass
auch die neue Strukturvariante ein Ordnungsmodell darstellt, das durch unterschiedliche Besetzung der
6-Ringketten entlang der Richtungen [100], [010] oder [001] hervorgerufen wird (Abb. 5.22).
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Abb. 5.22: Partialstruktur des Clathrat-I-Typs (Raumgruppe Pm3n). Sechsringe gebildet von Atomen
der Lagen 6c und 24k bilden unendliche Ketten entlang der {100}-Achsen.
Zur Aufklärung der Kristallstruktur wurden von getemperten Proben Ba8AuxGe46–y (n)  im  Bereich
1.5 ≤ x ≤ 3.5 Bruchstücke mit möglichst regelmäßigem Habitus selektiert und von der Kompetenzgruppe
Struktur (MPI CPfS) am Einkristalldiffraktometer geprüft. Ein Kristall der Probe Ba8Au3Ge43 (n) wurde
vermessen und der korrigierte Datensatz zur weiteren Auswertung zur Verfügung gestellt. Der Datensatz
enthielt 9500 gemessene Reflexe, davon wurden 6900 mit einer tetragonalen Elementarzelle indiziert.
Die verfeinerten Zellparameter weichen mit a = 10.7607(1) Å und c = 10.7359(1) Å signifikant von
einer kubischen Metrik ab. Dem geringen Unterschied der Gitterparameter entsprechend, kann sich die
Kristallstruktur in den Richtungen [100] und [001] nur geringfügig unterscheiden. Dies würde erklären,
warum sich die Intensitätsverteilung der Reflexe (Lauegruppe 4/mmm) kaum von der in einem
kubischen Kristall unterscheidet. Eine weitere mögliche Ursache wäre die Bildung von
Drillingskristallen, deren Bildung sehr wahrscheinlich ist, sollte sich aus der Schmelze zunächst eine
kubische Hochtemperaturform bilden. Wenn sich diese im festen Zustand in die tetragonale Form
umwandelt, kann eine statistische Ausrichtung der Domänen entlang der ursprünglichen Achsen [100],
[010] oder [001] erfolgen. Die tetragonalen Kristallite könnten dann durch Drehung entlang der
[111]- Achse eines pseudokubischen Drillingskristalls ineinander überführt werden (Abb. 5.23). Da die
dreizählige Achse des Drillings nicht zur tetragonalen Kristallstruktur gehört und die Gitterparameter
sich wenig vom kubischen System unterscheiden, läge der Fall einer pseudo-meroedrischen
Verzwillingung vor. Im Kompositkristall muss jedoch eine der Wachstumsrichtungen dominieren, da
sonst die tetragonale Verzerrung nicht hervorgetreten wäre.
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Abb. 5.23: Modell eines pseudo-meroedrischen Drillings mit einer blauen, grünen und roten
Komponente. Entwickeln sich die Orientierungen in gleichen Anteilen, findet man ein eine dreizählige
Achse und ein scheinbar kubisches Beugungsbild.
Für die Verfeinerung wurde zunächst ein Strukturmodell in der Raumgruppe P42/mmc erstellt. Die
Raumgruppe P42/mmc ist eine maximale Untergruppe der Raumgruppe Pm3n und leitet sich aus dieser
durch einen translationsgleichen Übergang vom Index 3 ab.
Nach einer Ursprungsverschiebung der Basisstruktur um den Vektor (0, 1/2, 0) können die Wyckoff-
Lagen der tetragonalen Clathrat-I-Variante abgeleitet werden (Tab. 5.6). Im Ausgangsmodell für die
Strukturverfeinerung wurden zunächst alle Gerüstlagen mit Germaniumatomen besetzt und isotrope
Auslenkungsparameter vorgegeben.
Anschließend wurden die Besetzungsparameter der Lagen 4k und 2e frei verfeinert. Dabei ergaben die
ersten Verfeinerungszyklen für die Lagen 4k und 2e Besetzungsparameter von 1.7 bzw. 1.9 Atomen pro
Atomposition bezogen auf Germanium. Somit müssen beide Lagen zwingend Goldatome enthalten. Wie
aber bereits in Kapitel 2 ausgeführt wurde, geht die Anzahl von Au und Ge-Atomen aus dem
Besetzungsparameter nicht direkt hervor, da die Lagen 2f und 4j auch Leerstellen enthalten können. Um
diese Punktdefekte zu quantifizieren wurden im nächsten Schritt die Elektronendichten der
benachbarten Lagen 8o,  8p und 8q analysiert.  Die Lagen 2f und 8o bilden Ketten entlang [001], die
Lagen 4k, 8p und 8q Ketten entlang [100] und [010] (Abb. 5.24a, c).
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Tab. 5.6: Beziehung zwischen den kristallographischen Lagen der kubischen Clathrat-I-Struktur in der
Raumgruppe Pm3n und der tetragonalen Überstruktur in der Raumgruppe P42/mmc.
Abb. 5.24: Sechsringketten der Lagen 2e und 8o entlang der tetragonalen Achse [001] (a), bzw. Ketten
der Lagen 4k, 8p und 8q entlang [100] (c). Durch Leerstellen auf den Lagen 2e und 4k entstehen Split-
Lagen 8o1, 8o2,8p1, 8p2, 8q1 und 8q2, (b, d).
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Aus früheren Arbeiten ist bereits bekannt, dass sich die Clathrat-I-Gerüststruktur flexibel an Leerstellen
anzupassen vermag [12]. Substituiert man ein Gerüstatom durch eine Leerstelle, nehmen die
umliegenden Ge-Atome mit d(Ge–£) » 2.2 Å deutlich kürzere Abstände zu dieser Position ein, als dies
bei den interatomaren Abständen d(Ge–Au) und d(Ge–Ge) » 2.5  Å  der  Fall  ist.  Da  die  Leerstellen
Positionen der Lagen 2e und 4k einnehmen, bilden sich infolgedessen Splitlagen für die benachbarten
Lagen 8o, 8p und 8q: Die Splitlage 8o1 (Abb. 5.24b) tritt immer dann auf, wenn die Lage 2e mit einem
Au- oder Ge-Atom besetzt ist, die Splitlage 8o2 bei den Leerstellen auf 2e. In ähnlicher Weise entspricht
die Besetzung der Lagen 8p1 und 8q1 den Au- oder Ge-Atomen auf der Lage 4k (Abb. 5.24d) und die
der Lagen 8p2 und 8q2 den Leerstellen auf 4k:
occ(8o1)Ge
!
=    occ(2e)Au + occ(2e)Ge
occ(8o2)Ge
!
=    occ(2e)£
occ(8p1)Ge
!
=    occ(8q1)Ge
!
=    occ(4k)Au + occ(4k)Ge
occ(8p2)Ge
!
=    occ(8q2)Ge
!
=    occ(4k)£
Ist die Population der achtzähligen Splitlagen aus der Verfeinerung bekannt, dann kennt man auch die
Zahl  der  Leerstellen auf  2e und 4k. In diesem Fall kann man die Elektronendichte beider Positionen
eindeutig einer Zahl von Ge- und Au-Atomen zuordnen. Zunächst wurden jedoch die voll besetzten
Bariumlagen (Tab. 5.6) und die Germaniumlage 16r anisotrop verfeinert. Die Anpassung der Ba-Atome
auf  der  Lage  2f im Tetrakaidekaeder ist dabei besonders wichtig, da diese Lage die gleiche
Reflexionsbedingung aufweist wie die teilbesetzte Lage 2e und sich eine fehlerhafte Beschreibung
besonders stark auf die verfeinerte Besetzung der Gerüstlage auswirkt. Nach der Verfeinerung zeigte
die Differenzfourieranalyse deutliche Peaks an Restelektronendichte in der Nähe der Lagen 8p und 8q,
aber nur einen schwachen Peak neben der Lage 8o. Die zusätzlichen Peaks waren nur etwa 2 Å von den
gemischt besetzten Lagen 4k bzw.  2e entfernt und entsprachen damit den gesuchten Abständen
d(£– Ge). Nach Einführung der Splitlagen wurden deren Ortsparameter zunächst fixiert und die
Besetzung verfeinert. Bei der Verfeinerung galt die Randbedingung, dass sich in der Summe acht Atome
auf den Splitlagen befinden müssen:
occ(8o1)Ge + occ(8o2)Ge = 1
occ(8p2)Ge + occ(8p2)Ge = 1
occ(8q1)Ge + occ(8q2)Ge = 1
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Anschließend wurden Besetzungen und Ortsparameter der Split-Lagen im Wechsel verfeinert. Nach
wenigen Zyklen war das Strukturmodell stabil. Im verfeinerten Modell war die Besetzung der Splitlagen
occ(8p1)Ge und occ(8q1)Ge bzw. occ(8p2)Ge und occ(8q2)Ge nahezu  identisch.  Dieses  Ergebnis  war  zu
erwarten,  da  die  Atome  der  Lagen  8p,  8q und  4k zusammen diejenigen Sechsringstränge bilden, die
senkrecht zur tetragonalen Achse entlang [100] und [010] verlaufen (Abb. 5.24d). Daher konnte die Zahl
der freien Parameter durch folgende Randbedingung verringert werden:
occ(8p1)Ge
!
=    occ(8q1)Ge
occ(8p2)Ge
!
=    occ(8q2)Ge
Die Analyse ergab etwa 20% Leerstellen auf der Lage 4k (es bleiben 3.2 Atome Au oder Ge) und
weniger als 10% Leerstellen auf der Lage 2e (es bleiben 1.8 Atome Au oder Ge):
occ(8q1)Ge
!
=    occ(4k)Au + occ(4k)Ge =   0.8
occ(8o1)Ge
!
=    occ(2e)Au + occ(2e)Ge =   0.9
Somit waren die Zahl der Atome und die Elektronendichte auf den Lagen 2e und 4k bekannt und die
chemische Zusammensetzung des Kristalls konnte bestimmt werden. Nun wurden alle bisher
beschriebenen Operationen so lange wiederholt, bis keine Änderung der kristallographischen Parameter
mehr auftrat.
Zur weiteren Anpassung des Modells wurden die Positionen aller Atome fixiert und die
Auslenkungsparameter anisotrop verfeinert. Die Auslenkungsparameter der gemischt besetzten Lagen
4k und 2e sowie die der achtzähligen Splitlagen wurden jeweils gekoppelt. Letzteres stellt eine Näherung
dar, weil für endständige Ge-Atome andere Auslenkungsparameter zu erwarten sind als für vierbindige
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Der R1-Wert (gegen F2) für das so verfeinerte Modell betrug 0.075. Im letzten Schritt der Verfeinerung
wurde versucht, durch Anwendung eines Zwillingsgesetzes eine bessere Anpassung des Strukturmodells
zu erhalten. Im Falle einer pseudo-meroedrischen Verzwillingung treten zusätzliche
Symmetrieelemente auf, die nicht Teil des eigentlichen Kristallsystems sind. Im vorliegenden Fall war
zu prüfen, ob ein tetragonaler Drilling mit einer pseudo-kubischen, dreizähligen Drehachse vorliegt
(Abb. 5.23). Die Verfeinerung mit dem Programm Shelx-97 [30] ergab eine Hauptkomponente mit etwa
66% Anteil, und für die beiden weiteren Komponenten Anteile von etwa 18% und 16%. Die
Strukturparameter änderten sich bei der Drillingsverfeinerung nur geringfügig, der R1-Wert verbesserte
sich von 0.075 auf 0.069. Durch den hohen internen R-Wert von 20 % stehen die Details des
vorgeschlagenen Strukturmodells unter Vorbehalt. Vermutlich hafteten dem Kristall weitere, irregulär
orientierte Bruchstücke an. Die kristallographischen Daten befinden sich im Anschluss in den Tabellen
5.7 ̵ 5.10. Bei den kurzen interatomaren Abständen d(Ge3–Ge3) ≤ 0.6 Å in Tab. 5.10 handelt es sich um
alternativ besetzte Splitlagen. Diese Abstände tauchen in der Kristallstruktur nicht auf. Dies gilt
gleichermaßen für die längsten Abstände der Ge3-Atome, da sich in jedem der planaren Sechsringe nicht
mehr als eine Leerstelle befindet (Tab. 2.5). In diesen beiden Fällen ist die Zahl der Bindungen in Tab.
5.10 mit Null angegeben.
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Tab. 5.7: Kristallographische Daten von Ba8Au3Ge43 (n) mit der verfeinerten Zusammensetzung
Ba8Au3.18Ge41.53£1.29.
Verfeinerte Zusammensetzung Ba8Au3.18Ge41.53£1.29
Molmasse; Z 4810.99 g/mol; 1
Wellenlänge; Temperatur 0.71073 Å; 293 K
Raumgruppe P42/mmc
a, c 10.761(2) Å, 10.736(2) Å
V 1243.1(3) Å3, 1
r (berechnet) 6.426 g/cm3
m 40.546 mm-1
F(000) 2061
Kristallgröße » 30 × 30 × 30 µm
Messbereich
1.89 < q < 28.00
-14 < h < 10
-14 < k < 12
-14 < l < 14
Reflexe gemessen; unabhängig 8434; 933 (Rint = 20.74)
Freie Parameter 58
Goodness of fit 1.200
R1 (gegen F2, I > 2s(I)), wR2 0.069, 0.163
R1 (gegen F2, alle Daten)), wR2 0.070, 0.164
Maxima in Restelektronendichte 3.33, -2.11
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Tab. 5.8: Atomkoordinaten, Besetzung- und isotrope Auslenkungsparameter Ueq/Å2×103 für
Ba8Au3.18Ge41.53£1.29. Ueq entspricht 1/3 der Spur des orthogonalisierten Uij-Tensors.
Atom x y z Besetzung Ueq
Ba1(2c) 0 0.5 0 1 14(1)
Ba2(4j) 0.2439(3) 0 0 1 38(1)
Ba2(2f) 0.5 0.5 0.25 1 44(1)
Au1(4k) 0.2503(3) 0.5 0.5 0.469(2) 18(1)
Ge1(4k) 0.2503(3) 0.5 0.5 0.233(2) 18(1)
Au1(2e) 0 0 0.25 0.652(1) 18(1)
Ge1(2e) 0 0 0.25 0.295(2) 18(1)
Ge2(16r) 0.1837(2) 0.6829(2) 0.1838(2) 1 17(1)
Ge3(8o)1 0 0.8082(6) 0.1183(4) 0.94(1) 16(1)
Ge3(8o)2 0 0.8550(80) 0.1450(60) 0.06(1) 16(1)
Ge3(8p)1 0.1162(13) 0.5 0.3047(15) 0.68(2) 18(2)
Ge3(8p)2 0.1260(30) 0.5 0.3360(20) 0.32(2) 18(2)
Ge3(8q)1 0.3051(15) 0.6154(14) 0 0.68(2) 15(2)
Ge3(8q)2 0.3340(20) 0.6260(30) 0 0.32(2) 15(2)
Tab. 5.9: Anisotrope Auslenkungsparameter Uij/Å2×103 für  Ba8Au3.18Ge41.53£1.29. Der Exponent der
anisotropen Auslenkungsparameter hat die Form -2π2[ h2 a* 2U11 + (...) + 2 h k a* b* U12 ]
Atom U11 U22 U33 U23 U13 U12
Ba1(2c) 11(2) 13(2) 19(2) 0 0 0
Ba2(4j) 30(2) 42(2) 41(2) 0 0 0
Ba2(2f) 50(2) 50(2) 33(2) 0 0 0
Au1(4k
)
23(1) 9(1) 21(1) 0 0 0
Ge1(4k) 23(1) 9(1) 21(1) 0 0 0
Au1(2e) 23(1) 9(1) 21(1) 0 0 0
Ge1(2e) 23(1) 9(1) 21(1) 0 0 0
Ge2(16
r)
18(1) 13(1) 19(1) -5(1) 1(1) -3(1)
Ge3(8o)
1
17(1) 13(2) 19(2) -6(2) 0 0
Ge3(8o)
2
17(1) 13(2) 19(2) -6(2) 0 0
Ge3(8p)
1
21(3) 13(1) 18(6) 0 -2(4) 0
Ge3(8p)
2
21(3) 13(1) 18(6) 0 -2(4) 0
Ge3(8q)
1
12(6) 15(3) 17(1) 0 0 1(4)
Ge3(8q)
2
12(6) 15(3) 17(1) 0 0 1(4)
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Tab. 5.10: Ausgewählte interatomare Abstände für Ba8Au3.18Ge41.53£1.29.
Ba1(2c) d/Å
–  Ge2(16r) (8×) 3.417 (2)
–  Ge3(8p)1 (2.74×) 3.50 (2)
–  Ge3(8q)1 (2.74×) 3.51 (2)
–  Ge3(8o)1 (3.76×) 3.551 (7)
–  Ge3(8q)2 (1.26×) 3.85 (2)
–  Ge3(8p)2 (1.26×) 3.85 (2)
–  Ge3(8o)2 (0.24×) 4.1 (1)
Ba2(4j) d/Å
–  Ge3(8o)2 (0.24×) 3.43 (4)
–  Ge3(8p)2 (1.26×) 3.54 (2)
–  Ge3(8o)1 (3.76×) 3.573 (4)
–  Ge3(8p)1 (2.74×) 3.68 (1)














–  Ge3(8o)2 (0.12×) 3.96 (6)
–  Ge2(16r) (4×) 3.994 (3)
–  Ge2(16r) (4×) 4.006 (3)
–  Ge3(8q)2 (0.63×) 4.13 (3)
–  Ge3(8o)1 (1.88×) 4.136 (4)
–  Ge3(8q)1 (1.37×) 4.19 (1)
Ba2(2f) d/Å
–  Ge3(8q)2 (2.53×) 3.50 (2)
–  Ge3(8q)1 (5.47×) 3.63 (1)







–  Ge2(16r) (8×) 3.996 (2)
–  Ge3(8p)2 (2.53×) 4.14 (4)
–  Ge3(8p)1 (5.47×) 4.17 (1)
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X1(4k) d/Å
–  Ge3(8p)1 (2×) 2.540 (2)
–  Ge3(8q)1 (2×) 3.550 (2)
£(4k) d/Å
–  Ge3(8p)2 (2×) 2.210 (3)
–  Ge3(8q)2 (2×) 2.220 (3)
X1(2e) d/Å
–  Ge3(8o)1 (2×) 2.502 (7)
£(2e) d/Å
–  Ge3(8o)2 (4×) 1.900 (1)
Ge2(16r) d/Å
–  Ge3(8p)1 (0.68×) 2.466 (9)
–  Ge3(8q)1 (0.68×) 2.476 (9)
–  Ge2(16r) (1×) 2.478 (3)
–  Ge3(8o)1 (0.94×) 2.494 (3)
–  Ge3(8q)2 (0.32×) 2.62 (2)
–  Ge3(8p)2 (0.32×) 2.64 (2)
–  Ge3(8o)2 (0.06×) 2.74 (6)
Ge3(8o)1 d/Å
–  Ge3(8o)2 (0×) 0.6 (1)
–  Ge2(16r) (2×) 2.494 (3)
– X1(2e) (1×) 2.502 (7)
–  Ge3(8o)1 (0.94×) 2.540 (9)
–  Ge3(8o)2 (0.06×) 2.87 (8)
Ge3(8o)2 d/Å
– £(2e) (1×) 1.9 (1)
–  Ge2(16r) (2×) 2.74 (6)
–  Ge3(8o)1 (1×) 2.87 (8)
–  Ge3(8o)2 (0×) 3.1 (1)
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Ge3(8p)1 d/Å
–  Ge3(8p)2 (0×) 0.35 (2)
–  Ge2(16r) (2×) 2.466 (9)
–  Ge3(8p)1 (0.68×) 2.51 (3)
– X1(4k) (1×) 2.54 (2)
–  Ge3(8p)2 (0.32×) 2.62 (2)
Ge3(8p)2 d/Å
– £(4k) (1×) 2.21 (3)
–  Ge3(8p)1 (0.68×) 2.62 (2)
–  Ge2(16r) (2×) 2.63 (2)
–  Ge3(8p)2 (0×) 2.70 (7)
Ge3(8q)1 d/Å
–  Ge3(8q)2 (0×) 0.340 (3)
–  Ge2(16r) (2×) 2.476 (9)
–  Ge3(8q)1 (0.68×) 2.48  (3)
– X1(4k) (1×) 2.550 (2)
–  Ge3(8q)2 (0.32×) 2.620 (2)
Ge3(8q)2 d/Å
– £(4k) (1×) 2.220 (3)
–  Ge3(8q)1 (1×) 2.620 (2)
–  Ge2(16r) (2×) 2.620 (2)
–  Ge3(8q)2 (0×) 2.730 (7)
Es stellt sich nun die Frage, inwiefern sich die tetragonale Überstruktur und der kubische Basistyp
voneinander unterscheiden. Was die treibende Kraft für die Strukturänderung? Wie bei Ba8Ge43£3 führt
auch bei der tetragonalen Clathrat-I-Variante die Ordnung der Leerstellen zu einer Überstruktur.
Ursache dafür ist die lokale Deformation des kovalenten Gerüsts in Umgebung einer Leerstelle
(d(Ge–Ge) » 2.5 Å; d(Ge–£) » 2.2 Å). Die Deformation begünstigt, dass Leerstellen einen möglichst
großen Abstand zueinander einnehmen (vgl. Kap. 2.1). In der Kristallstruktur der binären Phase
Ba8Ge43£3 ist  die  Zahl  der  Leerstellen  so  hoch,  dass  im  Mittel  jeder  Sechsring  (Abb.  5.22)  eine
Leerstelle enthält. In den Sechsringketten alternieren daher Leerstellen (Lage 24c) und Brückenatome
(Lage 24d), woraus schließlich die Überstruktur in der Raumgruppe Ia3d resultiert (Tab. 2.2). Für eine
Kristallstruktur mit einer geringeren Anzahl an Leerstellen ermöglicht das Modell in der Raumgruppe
Ia3d keine ideale Beschreibung. Die regelmäßige Abfolge von Brückenatomen und Leerstellen in den
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Sechsringketten wird zunehmend gestört (Abb. 5.10) und das Beugungsbild nähert sich mit
abnehmender Leerstellenkonzentration dem der Raumgruppe Pm3n. Für die tetragonale Phase der
Zusammensetzung Ba8Au3.18Ge41.53£1.29 beobachtet man ein anderes Ordnungsprinzip: Hier sind die
Sechsringketten entlang der tetragonalen Achse [001] nahezu frei von Leerstellen und Splitlagen. Die
Sechsringketten, welche aus Atomen der Lagen 2e und  8o bestehen, enthalten in der Mehrzahl
Au- Atome als Brückenatome. Senkrecht zur tetragonalen Achse, entlang [100] und [010], sind die
Sechsringketten dagegen deutlich stärker fehlgeordnet. Die Brückenpositionen 4k der Sechsringketten
enthalten » 30% Leerstellen, während die Lagen 8p und 8q Splitlagen ausbilden (Tab. 5.11). Insgesamt
befinden sich auf der Lage 2e mit durchschnittlich 61 Elektronen pro Atomposition deutlich mehr
Elektronen als auf der Lage 4k mit 45 Elektronen pro Atomposition. Der Streukontrast zwischen den
Lagen 2e und 4k einerseits, sowie die unterschiedliche Ordnung der Nachbaratome andererseits führen
dazu, dass eine tetragonale Überstruktur im Beugungsexperiment beobachtet wird.
Tab. 5.11:  Besetzung  der  Lagen  2e und  4k (Raumgruppe P42/mmc) in der Kristallstruktur von
Ba8Au3.18Ge41.53£1.29.















Wenn aber die Sechsringketten entlang [001] im Durchschnitt mehr Atome enthalten als die Ketten
entlang [100] und [010], dann stellt sich die Frage, warum die c-Achse den kürzeren Gitterparameter
aufweist (c/a < 1). Ein Grund dafür ist, dass die Sechsringketten das Auftreten von Leerstellen durch
Winkel und Abstandsänderungen kompensieren. Tritt zum Beispiel auf einer Position der Lage 4k eine
Leerstelle auf (Abb. 5.24d), rücken die benachbarten Ge3-Atome auf die beiden Lagen 8p2 und 8q2 zur
Lücke hin. Gleichzeitig aber verlängert sich die angrenzende Bindung d(Ge3–Ge3), so dass auf diese
Weise keine wesentliche Verzerrung der Gesamtstruktur verursacht wird. Einen größeren Effekt auf den
Gitterparameter haben die Leerstellen dagegen in der Richtung senkrecht zu den Sechsringketten, denen
sie angehören. Man kann nämlich erwarten, dass die dreibindigen Ge–-Anionen eine starke dative
Wechselwirkung auf die benachbarten Ba2+ Ionen in den Tetrakaidekaedern ausüben (Abb. 5.25).
Betrachtet man die Clathrat-I-Struktur in der Polyederdarstellung, dann bilden die Tetrakaidekaeder
Säulen entlang [100], [010] und [001]. Anders als die Sechsringketten enthalten die Käfige in den Säulen
entlang [001] mehr Leerstellen als die Käfige in den Säulen senkrecht dazu. Entsprechend sollte auch
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die dative Bindungskomponente in dieser Richtung stärker ausgeprägt sein. Dieses Modell würde den
kürzeren Abstand von 5.37 Å zwischen den Zentren benachbarter Käfige in Richtung [001] im Vergleich
zu 5.51 Å entlang [100] erklären.
Abb. 5.25: Säulen von Tetrakaidekaedern in Ba8Au3.18Ge41.53£1.29. Der Abstand zwischen den Ba2-
Atomen einer Säule entspricht der Höhe eines Tetrakaidekaeders. Je mehr Leerstellen sich auf einer
Ge1-Lage befinden, desto mehr 3b Ge–-Anionen liegen zwischen den Ba-Atomen und stehen für eine
kontrahierende Wechselwirkung zur Verfügung.
In einem einfachen Modell (Abb. 5.26) stellt sich die Überstrukturbildung der Clathrat-I-Phase im
System Ba-Au-Ge folgendermaßen dar: Sind alle Gerüstlagen mit Au- oder Ge-Atomen vollständig
besetzt, dann bildet sich die Basisstruktur in der Raumgruppe Pm3n.  Dies  ist  der  Fall  bei  der
Zusammensetzung Ba8Au5.3Ge40.7 [14].  Wird  die  Lage  6c zur  Hälfte  besetzt,  führt  dies  zu  einer
Überstruktur in der Raumgruppe Ia3d mit einer alternierenden Abfolge von Leerstellen (Lage 24c) und
Atomen (Lage 24d) auf den Brückenlagen der Sechsringketten. Dies ist der Fall beim binären Clathrat
Ba8Ge43£3 [16].  Bei  Besetzung  der  Lage  6c von etwa 2/3 wird dagegen die Zahl der Defekte nicht
gleichmäßig reduziert, sondern es werden zunächst die Sechsringketten einer Raumrichtung vollständig
aufgefüllt. Zu dieser Gruppe von Clathrat-I-Phasen gehört der untersuchte Einkristall
Ba8Au3.18Ge41.53£1.29.
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Abb. 5.26: Vereinfachtes Schema zur Überstrukturbildung im Clathrat-I-Bereich des Systems
Ba-Au-Ge. Die Besetzung der Lage 6c bezogen auf die Basisstruktur bestimmt die Überstruktur.
Die tetragonale Phase zeigt sich in Röntgenpulveraufnahmen deutlich durch die Reflexe (100) und (300)
sowie durch eine zunehmende Halbwertsbreite der Reflexe, wenn man diese in der Basisstruktur mit
Raumgruppe Pm3n indiziert (Abb. 5.27). Ein Vergleich von Röntgenpulveraufnahmen zeigt, dass die
tetragonale Struktur bei der Zusammensetzung Ba8Au2.5Ge42£1.5 (n) am stärksten ausgeprägt ist. Sie
wird mit zunehmendem Au-Gehalt wieder geringer und ist schließlich bei x » 3.5 experimentell nicht
mehr eindeutig von einem kubischen System zu unterscheiden.
Abb. 5.27: Röntgenpulveraufnahmen der Proben Ba8AuxGe46–x (n) (x = 1.5, 2, 3, 3.5) im Vergleich mit
den berechneten Reflexlagen des untersuchten Einkristalls Ba8Au3.18Ge41.53£1.29. Reflexe der
Nebenphase a-Ge sind mit roten Pfeilen markiert.
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Zur quantitativen Analyse der Proben im Existenzbereich der tetragonalen Phase wurden Rietveld-
Verfeinerungen durchgeführt. Als Startparameter für die Verfeinerungen diente das Strukturmodell von
Ba8Au3.18Ge41.53£1.29. Die Positionen 2e und 4k wurden nur mit Au-Atomen belegt und ihre Besetzung
frei verfeinert (Tab. 5.12). Die Entwicklung der Gitterparameter zeigt, dass das c/a-Verhältnis von der
Probe Ba8Au1.5Ge44.50 (n)  an  bis  zu  einem Minimum bei  Ba8Au2.5Ge42.00 (n) abnimmt, wo die größte
tetragonale Verzerrung erreicht wird (Abb. 5.28). Ab der Probe Ba8Au3.0Ge43.00 (n) nimmt die c/a dann
wieder zu. Im Vergleich zu einer Strukturverfeinerung am Einkristall sind die Zahl der Reflexe und die
Auflösung der Elektronendichte bei einer Pulververfeinerung geringer, sodass keine Splitlagen aufgelöst
werden konnten. Die Zahl der Goldatome pro Formeleinheit wurde der WDXS-Bestimmung angepasst
(normiert auf 8 Ba-Atome pro Formeleinheit) und die Zahl der Ge-Atome verfeinert. Dabei ergibt sich
für das Homogenitätsgebiet eine auffallend gute Übereinstimmung mit den berechneten
Zusammensetzungen nach Modell 1.
Tab. 5.12: Phasenanalyse der Proben Ba8AuxGe46–x–y£y im Bereich (1.5 ≤ x ≤ 3.5) nach Tempern bei
800 °C. Die ideale Zusammensetzung wurde nach Modell 1 berechnet (Ba8Aux£3–0.563xGe43–0.437x). Zur
Verfeinerung der Zusammensetzung wurde der Au-Gehalt aus WDXS-Messungen festgelegt.
Zusammensetzung
(a, c) /Å Neben-phasennominal Modell 1 WDXS Rietveld
Ba8Au1Ge45* Ba8Au1Ge42.6£2.4 a = 10.6817(5)c = 10.680(1) a- Ge
Ba8Au1.5Ge44.50
Ba8Au1.5Ge42.3£2.2
Ba8Au1.6Ge42.1 Ba8Au[1.6]Ge41.8£2.6 a = 10.6987(2)c = 10.6799(3) a- Ge
Ba8Au1.5Ge41.50 Ba8Au1.7Ge41.9 cP124
Ba8Au2.0Ge44.00 Ba8Au2.0Ge42.1£1.9 Ba8Au2.1Ge42.2 Ba8Au[2.1]Ge41.5£2.4 a = 10.7233(4)c = 10.6909(9) a- Ge 
Ba8Au2.5Ge42.00 Ba8Au2.5Ge41.9£1.6 Ba8Au2.6Ge41.6 Ba8Au[2.6]Ge42.0£1.4 a = 10.7542(4)c = 10.6779(8) -
Ba8Au3.0Ge43.00** Ba8Au3.0Ge41.7£1.3 Ba8Au3.0Ge41.7 Ba8Au3.2Ge41.5£1.3 a = 10.761(2)c = 10.736(2) a- Ge
Ba8Au3.5Ge42.50 Ba8Au3.5Ge41.5£1.0 Ba8Au3.5Ge41.3 Ba8Au[3.5]Ge41.3£1.2 a = 10.7595(5)c = 10.746(1) a- Ge
Ba8Au4.6Ge40.3 Ba8Au4.6Ge41.0£0.4 Ba8Au4.8Ge41.6 Ba8Au[4.8]Ge40.6£0.6 a =10.7929(4)c =10.7854(8) (BaGe2)
Ba8Au5.2Ge40.4 Ba8Au5.20Ge40.7£0.1 Ba8Au5.2Ge41.0 Ba8Au[5.2]Ge40.2£0.6 a = 10.800(3)c = 10.797(5) -
*   C-I-Phase kristallisiert kubisch, wurde aber zur Abschätzung der Genauigkeit tetragonal verfeinert.
** Verfeinerte Zusammensetzung und Gitterparameter stammen von der Strukturverfeinerung am Einkristall.
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Abb. 5.28: Entwicklung der Gitterparameter im Existenzbereich der tetragonalen Clathrat-I-Phase. Die
größte Verzerrung der Elementarzelle wird bei der Probe Ba8Au2.5Ge42.00 (n) beobachtet.
Eine ähnliche Tendenz ergibt sich aus der Besetzungsanalyse der Lagen 2e und  4k (Abb. 5.29). Im
Modell wurden beide Lagen zunächst nur mit Au-Atomen besetzt und die Besetzung verfeinert. Ignoriert
man in erster Näherung die unterschiedlichen Atomformfaktoren von Au und Ge, dann entspricht die so
verfeinerte Elektronendichte für eine Position der einfachen Summe aus der durchschnittlichen
Besetzung von Ge- und Au-Atomen. Erwartungsgemäß wächst die Summe der streuenden Elektronen
mit dem Goldgehalt der Proben (Abb. 5.29, oben). Dabei nimmt jedoch die Besetzung der Lage 2e
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schneller zu als die Besetzung der Lage 4k (Abb. 5.29, unten). Der Besetzungsunterschied beider Lagen
erzeugt die charakteristischen Reflexe der tetragonalen Struktur und ist somit direkt mit der Intensität
der Überstrukturreflexe (100) und (300) verknüpft (Abb. 5.27). Auch in dieser Analyse ist die
tetragonale Struktur bei der Probe Ba8Au2.5Ge42.00 (n) am stärksten ausgeprägt. In dieser Hinsicht war
die Wahl des bisher untersuchten Einkristalls aus der Probe Ba8Au3.0Ge43.00 (n) nicht ideal. Zukünftige
Strukturanalysen an der Probe Ba8Au2.5Ge42.00 (n) sollten daher die Anisotropie der Kristallstruktur noch
besser herausarbeiten können.
Abb. 5.29: Besetzungsanalyse der Lagen 2e und  4k in der tetragonalen Clathrat-I-Struktur mit der
Raumgruppe P42/mmc. Während die durchschnittliche Summe der streuenden Elektronen beider Lagen
mit dem Au-Gehalt stetig zunimmt (hier gerechnet für je eine Position), wird die Lage 2e schneller
aufgefüllt als die Lage 4k. Die tetragonale Struktur ist bei der Zusammensetzung Ba8Au2.5Ge42.00 (n) am
stärksten ausgeprägt.
Clathrat-I-Phasen im System Ba-Au-Ge
74
5.3.3. Der Bereich Ba8AuxGe46–x–y£y (3.5 < x ≤ 5.4)
5.3.3.1	Rascherstarrung	
In Proben mit Au-Gehalt 3.5 < x ≤ 6 bildet das Clathrat-I nach raschem Abkühlen eine homogene
Primärphase. Als Nebenphasen treten Clathrat cP124, a-Ge oder BaAu1+xGe3–x [27] auf, bilden isolierte
Einschlüsse oder zeigen sich in der Nachbarschaft von Rissen. Löcher in der Proben-oberfläche
stammen von der gegen Luft und Hydrolyse empfindlichen Phase BaGe2 (Abb.5.30a).
Abb. 5.30: REM-Aufnahmen der Proben Ba8AuxGe46–y im  Bereich  (3.5  < x ≤ 6)  nach  der
Rascherstarrung. Die Probe Ba8Au5.3Ge40.3 (n) ist einphasig.
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Im Vorfeld dieser Arbeit wurde bereits ein Einkristall der Zusammensetzung Ba8Au5.33Ge40.67 mit dem
Bridgman-Verfahren gezüchtet und strukturell charakterisiert [14]. Daher hätte man erwartet, dass das
Clathrat-I einphasig aus der Schmelze der Probe Ba8Au5.3Ge40.7 (n) kristallisiert. Tatsächlich wies bei
dieser Zusammensetzung das Gefüge nach der Rascherstarrung Einschlüsse von a-Ge auf und Löcher,
wie sie nach Hydrolyse luftempfindlicher Phasen beim Polieren entstehen (Abb. 5.30d). Bei der
Zusammensetzung Ba8Au5.3Ge40.3 (n) hingegen, also bei signifikant niedrigerem Ge-Gehalt, wurde eine
einphasige Probe erhalten (Abb. 5.30c). Die Präparation wurde mehrfach wiederholt, um experimentelle
Fehler auszuschließen. Während des Glühvorgangs kam es zu keinem Masseverlust der Probe. Die
verwendeten Glaskohlenstofftiegel zeigten keine Reaktionsspuren mit der Schmelze und es wurde kein
Abdampfen der Probe beobachtet. Auch ein langsamerer Abkühlvorgang änderte grundsätzlich nichts
an der Zusammensetzung der Produkte. Der Gitterparameter der Clathrat-I-Phase, welche aus der
Schmelze mit Zusammensetzung Ba8Au5.3Ge40.3 (n) kristallisiert, entspricht jedoch mit a = 10.7981(1)
Å genau dem publizierten Wert für den Einkristall der Zusammensetzung Ba8Au5.3Ge40.7 von
a = 10.79891(8) Å [14]. Auch eine Strukturverfeinerung am Pulver mit der Rietveld-Methode führte zur
Zusammensetzung Ba8Au5.3(1)Ge40.7(1) (Tab. 5.13-14, Abb. 5.31). Damit kristallisiert beim Abkühlen
beider Schmelzen Ba8Au5.3Ge40.3 (n) und Ba8Au5.3Ge40.7 (n) dieselbe Clathrat-I-Zusammensetzung! Ein
solcher Befund deutet normalerweise darauf hin, dass sich die Phase Ba8Au5.33Ge40.67 entgegen
bisheriger Annahmen nicht kongruent, sondern peritektisch bildet. Dann wäre es aber ungewöhnlich,
dass der Kristall keinen Konzentrationsgradienten aufweist, denn die Clathrat-I Phase hat einen großen
Homogenitätsbereich. Außerdem bleiben die Ge-Verunreinigungen der Probe Ba8Au5.3Ge40.7 (n) auch
nach dem Tempern erhalten (siehe unten).
Tab. 5.13: Phasenanalyse der Proben Ba8AuxGe46–x–y£y im Bereich 3.5 < x ≤ 6 nach Rascherstarrung







Ba8Au4.6Ge40.3 C-I (Clathrat-I), cP124, BaGe2 10.7995(3) Å
Ba8Au5.2Ge40.8 C-I, a-Ge 10.7987(1) Å
Ba8Au5.3Ge40.3 C-I 10.79855(8) Å
Ba8Au5.3Ge40.7 C-I, a-Ge 10.7989(1) Å
Ba8Au5.51Ge40.49 C-I, a-Ge, BaAu1.1Ge2.9 10.7980(1) Å
Ba8Au6Ge40 C-I , BaAu1.1Ge2.9 10.7975(2) Å
Clathrat-I-Phasen im System Ba-Au-Ge
76
Tab. 5.14: Atomkoordinaten, Besetzung und Auslenkungsparameter Uiso/Å2×103 der Clathrat-I-Phase
Ba8Au5.3Ge40.7 nach Pulververfeinerung der Probe Ba8Au5.3Ge40.3 (n).
Atom x y z Besetzung Uiso
Ba1(2a) 0 0 0 1 9(1)
Ba2(6d) 0.25 0.5 0 1 36(1)
Au1, Ge1(6c) 0.25 0 0.5 0.88(2); 0.12 15(1)
Ge2(16i) 0.1814(5) x x 1 11(1)
Ge3(24k) 0 0.3087(6) 0.1190(6) 1 7(1)
Abb. 5.31: Röntgenpulveraufnahme der Probe Ba8Au5.3Ge40.3 (n) mit einer Clathrat-I-Phase der
Zusammensetzung Ba8Au5.33Ge40.67 (l = CuKa1, RI = 3.5%). Striche entsprechen indizierten, kubischen
Reflexlagen, die untere Kurve der Differenz zwischen beobachteten und berechneten Reflexen.
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5.3.3.2.	Einkristallpräparation	
Die Wärmeleitung eines Festkörpers ist eng mit seinen Gitterschwingungen (Phononen) verknüpft. Um
die auffällig niedere Wärmeleitfähigkeit der Clathrat-I-Phase Ba8Au5.3Ge40.7 besser zu verstehen, sollte
die durchschnittliche Lebenszeit und Energie der Phononen durch Neutronenspektroskopie
charakterisiert werden. Für aussagekräftige Experimente wurde ein möglichst großer Einkristall mit
einer geringen Zahl an Wachstumsdefekten benötigt, der im Rahmen dieser Arbeit gezüchtet werden
sollte. Jedoch, nach dem unerwarteten Ergebnis der Rascherstarrung (vgl. Kap. 5.3.3.1), wonach zur
Bildung von Einkristallen Schmelzen mit geringerem Ge-Gehalt günstiger sind, wurde die
Präparationsvorschrift für Einkristalle überarbeitet. Zunächst wurde eine Bridgman Züchtung mit je
einer Probe stöchiometrischer Zusammensetzung Ba8Au5.3Ge40.7 (n) und einer Probe mit geringerem Ge-
Gehalt Ba8Au5.25Ge40.3 (n) durchgeführt und die Ergebnisse verglichen. Wie bei der Rascherstarrung
waren nur die Proben mit geringerem Ge-Gehalt frei von Einschlüssen, und wiederum bildete sich aus
den Schmelzen mit geringerem Ge-Gehalt die Clathrat-I-Phase mit Zusammensetzung Ba8Au5.3Ge40.7
(vgl. Kap. 3.6). Da die Abkühlung der Proben beim Bridgman-Verfahren von 980 °C bis 500 °C sehr
langsam erfolgt, scheiden kinetische Phänomene bei der Keimbildung als Erklärung des
Kristallisationsverhaltens aus. Das Herausschneiden des zur Messung verwendeten Einkristalls aus dem
Probenkörper wurde von Kooperationspartnern vorgenommen, so dass zur weiteren Untersuchung in
dieser Arbeit verschiedene, kleinere Probenstücke zur Verfügung standen. Die metallographische
Prüfung ergab eine völlig homogene Probe (Abb. 5.32) und entsprechend waren
Röntgenpulveraufnahmen frei von Fremdreflexen (Abb. 5.33). Nur eine dünne Kruste am oberen Rand
des Formkörpers zeigte schwache Reflexe von a-Ge, was jedoch auch dem geringen Sauerstoffgehalt
in der Züchtungsapparatur zugeschrieben werden kann.
Abb. 5.32: Optische Mikroskopie (Hellfeld) an einem Bruchstück des Einkristalls Ba8Au5.25Ge40.3 (n)
nahe an der Spitze des Bridgman-Tiegels.
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Abb. 5.33: XRPD-Aufnahmen eines Bruchstücks des Einkristalls Ba8Au5.25Ge40.30 (n)  aus  der
Bridgman-Synthese, indiziert mit dem Strukturmodell der Raumgruppe Pm3n und a = 10.7987(1) Å.
Der Einkristall für die Neutronenspektroskopie wurde schließlich mit der Zusammensetzung
Ba8Au5.25Ge40.30 (n) präpariert. Der Probenzylinder aus der Züchtung wurde zunächst im Arbeitskreis
von Prof. Krellner (Universität Frankfurt/M.) weiter bearbeitet. Zunächst wurden mehrere Punkte an der
Oberfläche des Probenkörpers mit Laue-Aufnahmen untersucht und auf diese Weise drei Einkristalle
unterschiedlicher Orientierung identifiziert. Anschließend gelang es, aus dem Probenkörper (Abb. 5.34)
einen Einkristall mit einem Volumen von V » 2 cm3 herauszuschneiden.
Abb. 5.34: Rohling des Einkristalls, fixiert zur Orientierung auf einem Goniometerkopf.
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Röntgenpulveraufnahmen von Bruchstücken verschiedener Bereiche des Kristalls ergaben innerhalb der
Standardabweichung identische Gitterparameter von a = 10.7987(1) Å. Somit lag im Kristall kein
Konzentrationsgradient vor. Die Eignung des Kristalls für eine spektroskopische Untersuchung wurde
dann im Arbeitskreis von Prof. de Bossieu (SIMaP-Institut, Grenoble) mit Neutronenbeugung überprüft.
Mit der NLD-Methode (engl. für neutron Larmor diffraction) wurde für die Mosaizität der Kristallite
ein ungewöhnlich kleiner Wert von weniger als 0.03° bestimmt. Eine systematische Untersuchung, ob
unterschiedliche Präparationsbedingungen die Mosaikstruktur des Kristalls beeinflussen, wurde in
dieser Arbeit nicht durchgeführt. Verschiedene Fragmente des Kristalls wurden an Kooperationspartner
für physikalische Untersuchungen verschickt, deren Ergebnisse teilweise noch ausstehen und nicht zum
Thema dieser Arbeit gehören. Das bisher interessanteste Ergebnis aus der Neutronenspektroskopie ist
eine unerwartet lange Lebensdauer der wärmeleitenden Phononen [31]. Dieses Ergebnis ändert die
physikalische Vorstellung über die Wärmeleitung in Clathraten grundsätzlich. Bisher war man nämlich
davon ausgegangen, dass der geringe strukturelle Beitrag zur thermischen Leitfähigkeit bei
Käfigverbindungen durch eine kurze freie Weglänge bzw. Lebensdauer der Gitterschwingungen
verursacht wird. In einem stark vereinfachten Bild wurde die Störung der Gitterschwingungen mit
lokalen Schwingungen der Käfigatome in Verbindung gebracht, dem sogenannten „Rattling“, welches
die Gitterschwingungen unterbrechen soll. Diese Denkweise liegt dem PGEC-Konzept (engl. für
„phonon glass electronic crystal“) zu Grunde, das heute in der Materialwissenschaft verwendet wird.
Die spektroskopischen Untersuchungen ergeben nun ein anderes Bild. Als tatsächlicher Grund für die
niedrige Wärmeleitung der Clathrat-I-Phasen wird jetzt die tiefe Energie der optischen Moden in der
Bandstruktur angesehen, welche das Energiefenster der nachfolgenden akustischen Moden erheblich
einschränkt.
Im Rahmen dieser Arbeit wurde ein Bruchstück des Einkristalls einer Strukturuntersuchung unterzogen.
Ziel  der  Untersuchung war es,  die  Fehlordnung der  Ba-  und Au-Atome besser  zu verstehen,  die  sich
schon in einer früheren Arbeit angedeutet hatte [14] und den physikalischen Mechanismus der
Wärmeleitung mit einem strukturellen Bild zu untermauern. Wie erwartet, führten die
Auslöschungsbedingungen nach Indizierung der Reflexe zu den Raumgruppen Pm3n und P43n. Die
Strukturanalyse bestätigte die zentrosymmetrische Raumgruppe. Im Ausgangsmodell der
Strukturverfeinerung wurden die Ba-Lagen 2a und 6d voll besetzt, ebenso die Ge-Lagen 16i und 24k.
Die gemischt besetzte Lage 6c wurde  zunächst  nur  mit  Au-Atomen  besetzt,  jedoch  mit  freiem
Besetzungsparameter (Abb. 5.34). Nun erfolgte die Verfeinerung der Atomlagen in mehreren Schritten
mit isotropen und dann mit anisotropen Auslenkungsparametern. Die Verfeinerung der Ba2-Atome auf
der Lage 6d führte zu einem großen anisotropen Auslenkungsparameter. Durch ihre Wechselwirkung
mit den Au-Atomen befinden sich die Ba2-Atome nicht auf der zentralen Lage 6d, sondern näher an den
Gerüstatomen der Tetrakaidekaeder. Ein Ellipsoid ermöglicht diesem Fall keine geeignete Modellierung
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der Atomposition, da die statistische Verteilung der Atome um das Polyederzentrum 6d eher dem
Streuverhalten einer Hohlkugel entspricht [2]. Teilbesetzte Splitlagen stellen hier eine bessere Näherung
dar und führten zu einem besseren R-Wert. Die Tetrakaidekaeder um die Lage 6d sind nur zu 0.956 mit
Ba2-Atomen besetzt. Auch die geringe Unterbesetzung von 4.4% ist für die Analyse der Ba-Au-
Wechselwirkung von Bedeutung, weil jedes Tetrakaidekaeder mit der lokalen Symmetrie 6d vier Au-
Positionen der Lage 6c enthält, so dass 17.6 % der Au1-Atome Kontakt zu einem benachbarten, leeren
Polyeder haben. Die Auslenkungsparameter der Lagen Ge2 (16i) und Ge3 (24k) waren nach der
Verfeinerung völlig isotrop, während die Atome auf der Lage 6c Schwingungsellipsoide mit
„Zigarrenform“ entlang [100] ausbildeten. Da theoretische Rechnungen mit dem Bindungsindikator ELI
(engl. für electron localizability indicator) eine Wechselwirkung zwischen Ba- und Au-Atomen in der
Clathrat-I-Phase nachgewiesen haben [14], lag der Gedanke nahe, dass sich die Au-Atome von der Lage
6c weg auf die Ba-Atome zubewegen können. Tatsächlich konnte die Zusammensetzung des Kristalls
schließlich wiedergegeben werden, indem die Au-Atome eine Split-Lage auf der Lage 24k einnehmen,
während sich die Ge-Atome zentral auf der Lage 6c befinden (Abb. 5.35). Die schließlich verfeinerte
Zusammensetzung Ba7.81(4)Au5.33(4)Ge40.67(4) stimmt gut mit dem Ba/Au Verhältnis aus WDXS-
Messungen von 1.43(2) ≈ 7.81(4): 5.34(4) überein.
Abb. 5.35:  Basisstruktur  der  Clathrat-I-Phase  Ba7.81(4)Au5.33(4)Ge40.67(4) in der Raumgruppe Pm3n als
Startmodell für die Verfeinerung.
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Die anisotropen Auslenkungsparameter der Gerüstatome machen die Kristallstruktur von
Ba7.81(4)Au5.33(4)Ge40.67(4) zu einem bisher einzigartigen Sonderfall unter den Clathrat-I-Strukturen. Bei
intermetallischen Clathrat-I-Phasen zeigen typischer Weise die Atome der Lage 24k eine starke
Anisotropie der Elektronendichte, und zwar immer dann, wenn sich Leerstellen auf der benachbarten,
isotropen Lage 6c befinden (Abb. 5.36). Diese Anisotropie erklärt man durch die Überlagerung
alternativ besetzter Splitlagen 24k1 und 24k2 in der Dichtekarte (Tab. 2.2). Im vorliegenden Kristall
waren die Auslenkungsparameter der Ge3 Lage 24k jedoch isotrop und die Lage vollständig mit Ge-
Atomen besetzt. Daraus kann man schließen, dass sich auf der Ge1 Lage 6c keine Leerstellen befinden.
Projiziert man die Besetzungen der Lage 6c von Ge1 und der Splitlage 24k von Au1 auf eine
gemeinsame sechszählige Lage, so ist diese zu 88% mit Au und zu 12% mit Ge-Atomen besetzt.
Abb. 5.36: Fragment der Kristallstruktur von Ba7.81(4)Au5.33(4)Ge40.67(4). Die Au1-Atome (rot) bilden
Split-Lagen 24k neben  der  Ge1  Lage  6c. Ba2-Atome in den Tetrakaidekaedern (grün) befinden sich
ebenfalls auf Split-Lagen.
Clathrat-I-Phasen im System Ba-Au-Ge
82
Abb. 5.37: Umgebung der Ba-Atome und Spiltlagen der Gerüstatome. Leerstellen der Lage 6c führen
zur Anisotropie der Lage 24k (b). Die gerichtete Wechselwirkung von Ba- und Au-Atomen führt zur
Anisotropie der Lage 6c (c) Beiden Fälle führen zu Splitlagen.
Die Anisotropie der Ba2-Atome wird aus der lokalen Umgebung dieser Atome verständlich. Jedes
Tetrakaidekaeder enthält 4 Positionen der Lage 6c, wovon durchschnittlich 3.55 mit Au-Atomen besetzt
sind. Somit enthält die Kristallstruktur vorwiegend Tetrakaidekaeder mit 4 oder 3 Au-Atomen. Davon
kann  sich  im  Durchschnitt  nur  die  Hälfte,  d.h.  1.78  Au-Atome  zum  Zentrum  jeweils  eines
Polyederpaares hinbewegen, da sich die Atome auf diese Weise gleichzeitig von den Zentren eines
Nachbarpolyederstranges wegbewegen (Abb. 5.37).
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Abb. 5.38:  Die Besetzung einer  24k Splitlage durch Au-Atome führt zum engeren Kontakt mit zwei
Ba2-Atomen, aber auch zu weiteren Abständen zu den Ba2-Atomen des Nachbarstranges.
Betrachtet man den Graphen durch die Lagen 6c (Au  +  Ge)  und  6d als topologisches Element der
Clathrat-I-Struktur, ergibt sich ein Sodalithgerüst, gefüllt mit Ba1@Ge20 Dodekaedern (Abb. 5.39). Auf
der Splitlage 24k bewegt sich das Au1-Atom auf die Kante eines topologisch gedachten AuBa4-
Tetraeders zu und nähert sich in Abb. 5.38 entweder den Ba2-Atomen der grünen oder der gelben
Polyeder an.
Abb. 5.39:  Die  Lagen  6c und  6d der Raumgruppe Pm3n bilden ein Gerüst mit Sodalith-Topologie,
welches Ba1@Ge20 Dodekaeder einschließt. Die Au1-Atome befinden sich in einem (Ba2)4 Tetraeder.
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Trotz der geringen Mosaizität des großen Einkristalls, wurden bei der Strukturverfeinerung keine
Extinktionserscheinungen festgestellt. Vermutlich führte die mechanische Belastung bei der
Aufspaltung des Kristalls in Bruchstücke zur Erhöhung der Mosaizität. Kristallographische Daten der
Strukturbestimmung und Atomparameter befinden sich in den Tabellen 5.15-5.17, ausgewählte
interatomare Abstände in Tabelle 5.18.
Tab. 5.15: Kristallographische Daten des Einkristalls mit der verfeinerten Zusammensetzung
Ba7.81(4)Au5.33(4)Ge40.67(4).
Verfeinerte Zusammensetzung Ba7.81(4)Au5.33(4)Ge40.67(4)
Molmasse; Z 5075.40 g/mol; 1









1.8 < q < 40.0
-18 < h < 18
-12 < k < 17
-19 < l < 18
Diffraktometer, Software Rigaku AFC7, Saturn724+ CCDDetektor, WinCSD [23].
Reflexe gemessen; unabhängig 11876
Reflexe I > 2s(I), unabhängig 8599, 711
Freie Parameter 20
R1 (gegen F, I > 2s(I)) 0.039
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Tab. 5.16: Atomkoordinaten, Besetzung und isotrope Auslenkungsparameter Ueq/Å2×103 für
Ba7.81(4)Au5.33(4)Ge40.67(4). Ueq entspricht 1/3 der Spur des orthogonalisierten Uij Tensors.
Atom x y z Besetzung Ueq×103
Ba1(2a) 0 0 0 1 12.0(2)
Ba2(48l) 0.2404(2) 0.5209(2) 0.0063(3) 0.120(4) 12.7(6)
Au1(6c) 0.2591(1) 0 0.5 0.884(8) 10.3(9)
Ge1(6c) 0.25 0 0.5 0.116 12(2)
Ge2(16i) 0.18330(6) 0.18330 0.18330 1 11.8(1)
Ge3(24k) 0 0.30869(9) 0.11795(9) 1 12.4(2)
Tab. 5.17: Anisotrope Auslenkungsparameter Uij/Å2×103 für Ba7.81(4)Au5.33(4)Ge40.67(4). Der Exponent der
anisotropen Auslenkungsparameter hat die Form -2π2[ h2 a* 2U11 + (...) + 2 h k a* b* U12 ].
Atom U11 U22 U33 U12 U13 U23
Ba1(2a) 12.0(3) 12.0 12.0 0 0 0
Ba2(48l) 12.4(8) 16(1) 9.4(9) 8.0(7) -11(1) 10(1)
Ge1(6c) 8(2) 11.5(6) 11.1(6) 0 0 0
Ge2(16i) 11.8(2) 11.8 11.8 -1.1(2) -1.1 -1.1
Ge3(24k) 13.0(3) 12.3(3) 12.0(3) 0 0 0.1(2)
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Tab. 5.18: Ausgewählte interatomare Abstände für Ba7.81(4)Au5.33(4)Ge40.67(4).
Ba1(2a) d/Å
–  Ge2(16i) (8x) 3.4308(7)
–  Ge3(24k) (12x) 3.5709(9)
Ba2(48l) d/Å Ba2(48l) d/Å
–  Ge3(24k) (1x) 3.405(2) –  Ge3(24k) (1x) 3.832(3)
–  Ge3(24k) (1x) 3.456(2) –  Ge2(16i) (1x) 3.846(2)
–  Ge3(24k) (1x) 3.600(3) –  Ge2(16i) (1x) 3.874(3)
–  Au1(24k) (1x) 3.637(3) –  Au1(24k) (1x) 3.877(3)
–  Ge3(24k) (1x) 3.669(2) –  Ge3(24k) (1x) 3.972(2)
–  Au1(24k) (1x) 3.677(2) –  Au1(24k) (1x) 3.985(2)
–  Ge3(24k) (1x) 3.678(3) –  Ge2(16i) (1x) 3.993(3)
–  Ge1(6c) (1x) 3.706(3) –  Ge1(6c) (1x) 4.055(2)
–  Ge3(24k) (1x) 3.717(2) –  Ge2(16i) (1x) 4.099(3)
–  Au1(24k) (1x) 3.733(3) –  Ge3(24k) (1x) 4.101(4)
–  Ge1(6c) (1x) 3.742(2) –  Au1(24k) (1x) 4.127(2)
–  Ge3(24k) (1x) 3.757(3) –  Ge2(16i) (1x) 4.165(2)
–  Ge2(16i) (1x) 3.775(2) –  Ge2(16i) (1x) 4.211(3)
–  Au1(24k) (1x) 3.777(3) –  Ge2(16i) (1x) 4.230(2)
–  Ge1(6c) (1x) 3.804(3) –  Ge3(24k) (1x) 4.236(4)
–  Au1(24k) (1x) 3.808(2) –  Ge3(24k) (1x) 4.417(2)
Au1(24k) d/Å
–  Ge3(24k) (2x) 2.457(1)
–  Ge3(24k) (2x) 2.569(1)
Ge1(6c) d/Å
–  Ge3(24k) (4x) 2.5119(9)
Ge2(16i) d/Å
–  Ge2(16i) (1x) 2.4966(9)
–  Ge3(24k) (3x) 2.5016(9)
Ge3(24k) d/Å Ge3(24k) d/Å
–  Au1(24k) (1x) 2.457(1)  –  Ge3(24k) (1x) 2.549(1)
–  Ge2(16i) (2x) 2.5016(9) –  Au1(24k) (1x) 2.569(1)
–  Ge1(16i) (1x) 2.5119(9)
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Unter den bekannten Clathrat-I-Phasen existieren bis heute nur wenige p-Halbleiter und unter diesen
besitzt Ba7.81(4)Au5.33(4)Ge40.67(4) die besten thermoelektrischen Eigenschaften. Daher wurde in unserer
Arbeitsgruppe geplant, diese Phase als Komponente für einen thermoelektrischen Generator zu
verwenden. Für solche Materialien sind neben den Transporteigenschaften auch die mechanischen
Eigenschaften wichtig. So dürfen sich zum Beispiel die thermische Ausdehnung der p- und n-Leiter im
Generator nur wenig unterscheiden, weil es sonst durch mechanische Belastung zu Rissen in den
Materialien kommt, die den elektrischen Widerstand erhöhen. Daher wurde ein Bruchstück des
Einkristalls zermahlen und die thermische Ausdehnung der Probe durch eine temperaturabhängige
Röntgenpulveraufnahme von Raumtemperatur bis 600 °C bestimmt (Abb. 5.40).
Abb. 5.40: Gitterparameters vs. Temperatur für Ba7.81(4)Au5.33(4)Ge40.67(4).
Die Messung ergab einen linearen Anstieg des Gitterparameters und daraus abgeleitet einen thermischen
Ausdehnungskoeffizienten von a = 13.15 × 10-6/K.  Dieser  Wert  liegt  zwar im typischen Bereich für
Clathrat-I-Germanide von 10 bis 14 × 10-6/K [27], ist aber größer als der in der Literatur angegebene
Wert von a = 11.95 × 10-6/K  für  eine  Probe  Ba8Au6Ge40 (n)  [27].  Da  die  Clathrat-I-Phase  bei  der
Zusammensetzung Ba8Au6Ge40 nicht existiert, muss es sich bei der untersuchten Probe um eine ähnliche
Zusammensetzung wie beim vorliegenden Einkristall gehandelt haben. Der Literaturwert wurde jedoch
im deutlich engeren Temperaturbereich von 150 - 300 °C bestimmt, so dass der hier gefundene Wert als
genauer angesehen wird.
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5.3.3.3.	Phasengleichgewichte	bei	800	°C	
Zur Untersuchung der Phasenbeziehungen bei 800 °C wurden Proben Ba8AuxGe46–y (n) im Bereich
3.5 < x ≤ 6 nach der Rascherstarrung wärmebehandelt. Bei Proben mit hohem Au-Gehalt liegen die
berechneten Zusammensetzungen nach Modell 1 und Modell 3 so nahe beieinander (Abb. 5.2), dass
keine Unterscheidung mehr möglich war. Als Verunreinigungen wurden bei REM-Experimenten die
Phasen a-Ge, BaGe2 (indirekt) und BaAu1.1Ge2.9 identifiziert (Abb. 5.40).
Abb. 5.41: REM-Aufnahmen der Proben Ba8AuxGe46–y (n)  im  Bereich  (3.5  < x ≤ 6)  nach  einer
Wärmebehandlung bei 800 °C.
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Das  Gefüge  der  Probe  Ba8Au4.6Ge40.3 (n)  zeigt  im  REM  feinkörnige  Bereiche  mit  Rissen,  wie  sie
typischer Weise beim Auswaschen des hydrolyseempfindlichen BaGe2 entstehen (Abb. 5.41a). Die
Bildung von BaGe2 wäre verständlich, da Ba8Au4.6Ge40.3 (n) sowohl nach Modell 1 als auch Modell 3
zu wenig Ge enthält. Die Probe Ba8Au4.9Ge43.5 (n) enthält dagegen nach beiden Modellen zu viel Ge,
das folglich im Gefüge als Fremdphase in Erscheinung tritt (Abb. 5.41b).
Für die offene Frage zum Mechanismus der Phasenbildung waren die getemperten Proben
Ba8Au5.3Ge40.7 (n) und Ba8Au5.3Ge40.3 (n) interessant. Bei Anwendung des Bridgman-Verfahrens bildet
sich ein Kristall der Zusammensetzung Ba8Au5.3Ge40.7 aus einer Schmelze Ba8Au5.25Ge40.3 (n), während
eine stöchiometrische Schmelze zur Ausscheidung a-Ge führt (vgl. Kap. 5.3.3.2). Verschiedene
Erklärungsmodelle dazu sollen diskutiert werden:
1. Das Produkt aus der Rascherstarrung von Ba8Au5.3Ge40.7 (n) ist noch nicht vollständig durchreagiert
und enthält neben a-Ge auch Einschlüsse luftempfindlicher, Ba-reicher Nebenphasen, die nicht
nachgewiesen wurden.
Die Morphologie der Proben änderte sich durch weitere Wärmebehandlung nicht. Die Probe
Ba8Au5.3Ge40.3 (n) bleibt bei 800 °C nahezu einphasig (Abb. 5.41d) und die Probe Ba8Au5.3Ge40.7 (n)
enthält weiterhin überschüssiges a-Ge, wenn auch besser segregiert als direkt nach der Rascherstarrung
(Abb. 5.41c). Damit scheidet diese Möglichkeit aus, denn, nach mehreren Tagen bei 800 °C, hätten die
Nebenphasen aller Erfahrung nach zur Clathrat-I-Phase reagieren müssen.
2. Die Clathrat-I-Phase enthält bei tieferen Temperaturen mehr Defekte als am Schmelzpunkt.
Aus der Schmelze könnte sich zunächst die Phase bei der Zusammensetzung Ba8Au5.3Ge40.7 (n) bilden,
um dann bei 800 °C Germanium auszuscheiden. Solche Defekte wurden bei der Strukturanalyse aber
nicht gefunden. Eindeutig gegen dieses Modell spricht, dass für die reine Clathrat-I-Phase bei
Zusammensetzung Ba8Au5.33Ge40.67 keine Zersetzung bei tieferen Temperaturen nachgewiesen wurde.
3. Anteile von Ba oder Au gehen verloren.
Für ein Abdampfen oder einen Gewichtsverlust der Tiegel gibt es keinen Beleg. Es besteht aber die
Möglichkeit, dass die Glaskohlenstofftiegel noch reaktive Komponenten aus der Herstellung enthalten,
die, zum Beispiel, mit Barium reagieren. Glaskohlenstoff wird durch Pyrolyse von Phenolharzen
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hergestellt. Zwar enthält Glaskohlenstoff, anders als Aktivkohle, keine durchgehenden Poren zur
Absorption [32], doch kann man die Präsenz reaktiver Komponenten nicht völlig auszuschließen.
Multipliziert man die Zusammensetzung Ba8Au5.3Ge40.3 (n) mit einem Faktor von 1.01 zu
Ba8.08Au5.35Ge40.7 (n) so hätte man 0.08 Ba- und 0.02 Au-Atome für die Reaktion mit
Tiegelkomponenten zur Verfügung. Umgekehrt würde bei einem stöchiometrischen Ausgangsprodukt
ein Vielfaches an Ge anfallen, würde Ba der Reaktion entzogen. Diese Erklärung scheint plausibel.
Ein anderer auffälliger Befund der Untersuchungen ist der unerwartet hohe maximale Au-Gehalt von
x = 5.5 nach WDXS-Analysen. Mit der Zintl-Regel ist ein Au Gehalt von xmax >  5.33  nämlich  nicht
vereinbar (Tab. 5.19) und generell enthalten chemische Verbindungen keine überschüssigen
Elektronenakzeptoren. Allerdings sind die WDXS-Zusammensetzungen auf 8 Ba Atome normiert.
Wenn aber die Ba-Käfige wie beim Einkristall nicht vollständig besetzt sind, wäre auch die Zahl der
Au-Atome entsprechend geringer, z.B. entspricht das Elementverhältnis von Ba8Au5.5Ge40.2 dem von
Ba7.8Au5.36Ge39.2.
Tab. 5.19: Phasenanalyse der Proben Ba8AuxGe46–y (n)  im  Bereich  (3.5 < x ≤ 6)  nach  Tempern  bei
800 °C. Die ideale Zusammensetzung nach Modell 1 wurde mit der Formel Ba8Aux£3–0.563xGe43–0.437x
berechnet. Für Rietveld-Rechnungen wurde der der Au-Gehalt aus WDXS-Messungen festgelegt.
* die Verfeinerung erlaubt maximal 5.5 Au-Atome /Formeleinheit
Vergleicht man die Gitterparameter der Proben mit höherem Goldgehalt, so findet sich kein eindeutiger
Zusammenhang zwischen Goldgehalt und chemischen Zusammensetzung. Der Gitterparameter erreicht
mit der Zusammensetzung Ba8Au5.2Ge40.4 (n) ein lokales Maximum und fällt dann zu höherem




phasenNominal Modell 1 WDXS Rietveld
Ba8Au4.6Ge40.3 Ba8Au4.6Ge40.99£0.41 Ba8Au4.8Ge41.6 Ba8Au[4.8]Ge40.5£0.7 10.79224(9) (BaGe2)
Ba8Au4.9Ge43.53 Ba8Au4.9Ge40.86£0.24 Ba8Au5.0Ge41.1 Ba8Au[5.0]Ge40.3£0.7 10.79866(6) a-Ge 
Ba8Au5.2Ge40.4 Ba8Au5.2Ge40.73£0.07 Ba8Au5.2Ge41.0£0.8 Ba8Au[5.2]Ge40.7£0.1 10.79951(6) -
Ba8Au5.3Ge40.3
Ba8Au5.3Ge40.68£0.02
Ba8Au5.4Ge41.0£0.6 Ba8Au[5.3]Ge40.9 10.79884(9) -
Ba8Au5.3Ge40.7 Ba8Au5.3Ge40.3£0.4 Ba8Au[5.3]Ge40.5£0.2 10.79854(7) a-Ge
Ba8Au5.51Ge40.49 - Ba8Au5.5Ge40.0£0.5 Ba8Au[5.5]Ge40.2£0.3 10.7967(2) (BaAu1.1Ge2.9
)
Ba8Au6Ge40 - Ba8Au5.7Ge39.9£0.4 Ba8Au5.5Ge40.0£0.5* 10.79441(4) BaAu1.1Ge2.9
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Abb. 5.42:  Gitterparameter  der  Clathrat-I-Phase in Proben Ba8AuxGe46–y (n) nach Wärmebehandlung
bei 800 °C, aufgetragen gegen den Au-Gehalt nach WDXS. Proben mit Au/FE > 5.5 sind mehrphasig.
Der Gitterparameter der Clathrat-I-Phase ändert sich mit dem Au-Gehalt, doch es kommt darauf an, wie
die Au-Atome in das Clathrat-I-Gerüst eingebaut werden. Ausgehend von der binären Phase Ba8Ge43£3
nimmt die Zahl der Leerstellen mit zunehmendem Au-Gehalt ab und der Gitterparameter steigt zunächst
linear an. Bei der Zusammensetzung Ba8Au5.33Ge40.67 sind die Leerstellen schließlich verschwunden
(Modell 1). Somit erfolgt der weitere Einbau von Au-Atomen durch Substitution von Ge-Atomen unter
nahezu konstantem Volumen oder sogar unter Volumenkontraktion. Eine Kontraktion der
Elementarzelle könnte sich z.B. daraus ergeben, dass die Au-Atome bei hohen Konzentrationen in den
Sechsringketten Ge-Atome der Lage 24k substituieren (Abb. 5.36). Atome dieser Lage zeigen
normalerweise den größten Bindungsabstand im Clathratgerüst, so dass auch ein größeres
Atomvolumen kaum ins Gewicht fallen würde. Andererseits würde eine zusätzliche Wechselwirkung
mit den Ba2-Atomen ermöglicht, die zu einer Schrumpfung der Elementarzelle führt. Ein ähnlicher
Verlauf  des Gitterparameters  mit  einem lokalen Maximum wurde bereits  bei  der  Clathrat-I-Phase im
System Ba-Ni-Ge beobachtet [17].
Anders als es in den bisherigen Arbeiten zum System Ba-Au-Ge berichtet wurde, existiert – zumindest
bei 800 °C – keine Zusammensetzung „Ba8Au6Ge40“.  Der  maximale  Au-Gehalt  für  Proben
Ba8AuxGe46– x–y£y wurde auf für diese Temperatur auf x = 5.5 bestimmt. Bei einem höheren Au-Gehalt
wie bei der Probe Ba8Au6Ge40 (n) bildet sich BaAu1.1Ge2.9 als Nebenphase (Abb. 5.40e). Grundsätzlich
jedoch zeigt die Existenz von Zusammensetzungen mit x > 5.33, dass die Clathrat-I-Phase tatsächlich
mehr Au-Atome enthalten kann, als dies bei einfachem Abzählen der Elektronen für eine ausgeglichene
Ladungsbilanz erforderlich ist (Tab. 5.19).
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5.3.4. Phasenbeziehung bei Temperaturen unterhalb 800 °C
Für die Clathrat-I-Phase im System Ba-Au-Ge lassen sich im Phasendiagramm drei charakteristische
Bereiche in Abhängigkeit von der Temperatur definieren (Abb. 5.43). Der erste Bereich zwischen
810 °C und 770 °C ist der Existenzbereich der binären Clathrat-I-Phase Ba8Ge43£3. Diese reagiert
unterhalb von 770° C zu Ba6Ge25 und a-Ge. Der zweite Bereich mit Koexistenz dieser beiden Phasen
und reicht von 770 °C zu 550 °C. Unterhalb 550 °C, im dritten Bereich, existiert die Phase BaGe5. Die
Temperaturgrenzen verschieben sich die mit dem Goldgehalt (Kap 5.3.1.3), allerdings erfordern
Untersuchungen der Phasengleichgewichte unterhalb 600 °C extrem lange Reaktionszeiten und besitzen
daher beschränkte Aussagekraft. Auf Grund der langsamen Reaktionsraten konnte auch die
thermodynamisch stabile Phase BaGe5 [29] bisher nicht durch direkte Reaktion von Ba6Ge25 und a-Ge
präpariert werden, sondern nur über den Umweg der thermischen Zersetzung der Hochtemperaturphase
Ba8Ge43£3.
Abb. 5.43: Phasendiagramm des Systems Ba-Ge nach [17] mit drei charakteristischen
Stabilitätsbereichen (I) Ba8Ge43£3 + Ge, (II) Ba6Ge25 + Ge und (III) BaGe5 + Ge.
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Zum Verständnis der Phasenbeziehungen im System Ba-Au-Ge war zu klären, welcher
Homogenitätsbereich der ternären Clathrat-I-Phase für den Bereich II existiert (Abb. 5.43), in welchem
die Struktur mit Raumgruppe Ia3d nicht mehr stabil ist. Für die Untersuchung wurden verschiedene
Proben aus der Rascherstarrung bei 600 °C getempert und die Produkte mit Hilfe von REM und XRPD
analysiert. Die Proben Ba8Au0.2Ge42.8 (n) (Abb. 5.44a) und Ba8Au0.5Ge42.5 (n) (Abb. 5.44b) enthalten bei
dieser Temperatur keine Clathrat-I-Phase mehr, sondern zeigen eine Mischung aus Clathrat cP124 und
a-Ge. Beide Zusammensetzungen befinden sich in einem Zweiphasenbereich aus Clathrat cP124 und
a-Ge.
Abb. 5.44: Das Gefüge der Proben Ba8AuxGe46–y (n) im Bereich (0.2 < x ≤ 3) nach Wärmebehandlung
bei 600 °C (REM-Aufnahmen).
Der Gitterparameter der Clathratphase cP124 Ba6AuxGe25–x wächst bei 600 °C mit dem Au-Gehalt der
Proben bis zum Maximalwert x » 0.8 (Tab. 5.20). Dieser Wert ist geringer als x » 1 bei 800 °C [27],
wobei berücksichtigt werden muss, dass die hier durchgeführten WDXS-Analysen am feinkörnigen
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Gefüge mit einem höheren Fehler behaftet sind als die Analysen an reinen Proben [27]. Die Clathrat-I-
Phase wurde ab der Zusammensetzung Ba8Au1.0Ge42.0 (n) zusammen mit cP124 und a-Ge gefunden
(Abb. 5.44c). Die Reflexe der Clathrat-I-Phase im Pulverdiagramm wurden kubisch primitiv mit
a = 10.7512(7) Å indiziert und die Zusammensetzung mit WDXS auf Ba8Au3.5Ge41.7 bestimmt
(Tab. 5.20). Die ermittelte Zusammensetzung bei 600 °C stimmt gut mit der tetragonalen Phase gleichen
Volumens Ba8Au3.5Ge41.3£1.2 überein (Tab. 5.12). Unterschiedlichen Gitterparameter für die Clathrat-I-
Phase bei unterschiedlichen Proben im Dreiphasengebiet zeigen, dass bei der relativ niedrigen
Temperatur  von  600  °C  noch  wesentlich  längere  Temperzeiten  erforderlich  gewesen  wären,  um  die
Gleichgewichtsphasen zu ermitteln. Auch die Ausbildung einer tetragonalen Struktur durch Ordnung
von Au-Atomen und Defekten wäre erst nach einer deutlich längeren Wärmebehandlung der Proben
möglich. Kreuzförmige Kristalle der Clathrat-I-Phase im Gefüge der Probe Ba8Au3Ge43 (n) sind jedoch
ein Indiz für die Ausbildung tetragonaler Mehrlingskristalle (Abb. 5.44d). Proben mit hohem Au-Gehalt
wie Ba8Au5.42Ge40.18 (n) zeigen erwartungsgemäß keine Veränderung des Gitterparameters nach
Tempern bei 600 °C (Tab. 5.20).







Ba6Ge25 - 14.5564(2) Å -










Ba8Au1.5Ge41.5 C-I, cP124, a-Ge *14.5606(3) Å *10.7583(4) Å





Ba12Au2Ge86 C-I, cP124, a-Ge *14.5636(2) Å *10.7577(4) Å
Ba8Au2Ge38 C-I, cP124, a-Ge *14.5609(3) Å *10.7544(5) Å
Ba8Au2Ge44 C-I, cP124, a-Ge 14.5647(2) Å 10.7558(2) Å
Ba8Au3Ge43 C-I, cP124, a-Ge *14.5671(5) Å *10.7734(4) Å
Ba8Au3.47Ge41.33 C-I, cP124, a-Ge 14.5632(6) Å 10.7551(2) Å
Ba8Au5.42Ge40.18 C-I - 10.7986(1) Å
*Der Gitterparameter wurde durch eine Rietveld-Verfeinerung bestimmt.
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Um die Phasenbeziehungen im Stabilitätsbereich der Clathratphase BaGe5 zu ermitteln (Bereich III in
Abb. 5.43), waren Temperexperimente auf Grund der langsamen Reaktionsgeschwindigkeit bei
niederen Temperaturen nicht geeignet. Zur Klärung der Frage, ob eine ternäre Variante BaAuxGe5–x
existiert, wurde zunächst die Clathrat-I-Phase bei 800 °C präpariert und das Produkt anschließend bei
480 °C getempert. Da die Clathrat-I-Phase bei tiefen Temperaturen schnell zerfällt, gelangt man auf
diese Weise zur Zielphase. Die Wärmebehandlung der Probe Ba8Au0.5Ge44 (n) führte zum Zerfall der
Clathrat-I-Phase in binäres BaGe5, Clathrat cP124 und a-Ge (Abb. 5.45). Diese Phasen bilden im
Temperaturbereich III ein Phasendreieck aus. Besonders deutlich zeigt sich die orthorhombische
Clathratphase BaGe5 durch ihren ausgeprägten Orientierungskontrast im optischen
Polarisationsmikroskop und ihre faserige Gefügestruktur im REM (Abb. 5.46). Die Tatsache, dass
BaGe5 auch aus ternären Clathrat-I-Präkursoren unter Segregation von Au-Atomen gebildet wird, ist ein
weiteres, experimentelles Indiz für die Stabilität der binären Phase, die bisher durch direkte Reaktion
nicht zugänglich ist [29]. Eine Löslichkeit von Au-Atomen in BaGe5 ist  nicht  nachweisbar.  Eine
Erklärung könnte darin liegen, dass die Pentagondodekaeder in der Kristallstruktur von BaGe5 generell
selten in Clathrat-Strukturen substituiert werden. Die dreibindigen Ge-Anionen zwischen den
Dodekaederschichten von BaGe5 sind dagegen zur ausgeglichenen Ladungsbilanz nötig, die durch die
Anwesenheit von Au-Anionen gestört würde.
Abb. 5.45: XRPD der Probe Ba8Au0.5Ge44 (n) nach einer Wärmebehandlung bei zunächst 800 °C und
anschließend bei 480 °C. Die Probe enthält BaGe5, Ba6AuxGe25–x und a-Ge.
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Abb. 5.46: Gefüge der Probe Ba8Au0.5Ge44 (n) nach Wärmebehandlung bei zunächst 800 °C und
anschließend bei 480 °C. a) optische Abbildung im polarisierten Licht; b) REM-Abbildung mit BSE-
Kontrast.
Bei Zusammensetzungen mit x ≥ 1 tritt die Phase BaGe5 nach dem Tempern bei 480 °C nicht mehr auf.
Der Dreiphasenbereich cP124, BaGe5, a-Ge, wird durch einen Zweiphasenbereich aus Clathrat cP124
und a-Ge abgelöst, der z.B. durch die Probe Ba8Au1Ge45 (n) repräsentiert wird. Bei noch höherem Au-
Gehalt erreicht man bei 480 °C den Dreiphasenbereich aus Clathrat-I, cP124 und a-Ge. Für die Probe
Ba8Au2.5Ge42 (n) findet man mit einer WDXS-Analyse die Zusammensetzungen ‚Ba6Au0.9Ge25.1‘ und
Ba8Au2.6Ge42.2£1.2 (Abb. 5.47).
Abb. 5.47: Gefüge der Probe Ba8Au2.5Ge42 (n) nach Wärmebehandlung bei zunächst 800 °C und
anschließend 480 °C. (1) Clathrat-I (Ba8Au2.6Ge42.2£1.2), (2) Clathrat cP124 (Ba6Au0.9Ge25.1) und (3)
a-Ge. Die Konzentration an Nebenphasen in der Abbildung ist nicht repräsentativ für das Gefüge.
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5.4 Der Entwurf eines Phasendiagramms
Die bisher erhaltenen Ergebnisse erlauben es, das bisher bekannte Phasendiagramm [27] für das System
Ba-Au-Ge zu erweitern (Abb. 5.1). Die bisher ermittelten Zusammensetzungen der Proben lassen sich
in guter Näherung nach Modell 1 beschreiben, das die binäre Phase Ba8Ge43£3 und Ba8Au5.33Ge40.67 mit
einer Linie verbindet (Abb. 5.2). Die Zusammensetzung der Clathrat-I-Phasen folgt damit der Formel
Ba8Aux£3–0.563xGe43–0.437x. Überraschender Weise enthält das Phasendiagramm verschiedene Clathrat-I-
Phasen, was für intermetallische Clathrate bisher ohne Beispiel ist.
Eine der Phasen bildet die Überstruktur vom Ba8Ge43£3-Typ mit Raumgruppe Ia3d und kann als feste
Lösung von Au-Atomen in die binäre Clathrat-I-Phase aufgefasst werden. Der höchste Au-Gehalt für
diese Phase wurde für die Zusammensetzung Ba8Au1.1Ge42.5(2) nachgewiesen (Tab. 5.5). Nach DSC-
Messungen  handelt  es  sich  um  eine  Hochtemperaturphase  deren  thermische  Stabilität  mit  dem  Au-
Gehalt von 770 °C – 810 °C für die binäre Phase bis auf 750 °C – 830 °C zunimmt (Abb. 5.48).
Das Existenzgebiet der Clathrat-I-Struktur mit Raumgruppe Ia3d wird durch einen engen
Zweiphasenbereich von einer weiteren Clathrat-I-Phase getrennt. Für diesen zweiten Clathrat-I-Bereich
findet man jedoch experimentell zwei Kristallstrukturen, eine tetragonale mit Raumgruppe P42/mmc bei
mittlerem Au-Gehalt und eine kubische mit der Raumgruppe Pm3n. Ein weiterer Zweiphasenbereich
existiert jedoch nicht. Die experimentellen Ergebnisse sprechen dafür, dass die Anisotropie der
tetragonalen Clathrat-I-Struktur mit höherer Temperatur und zunehmendem Au-Gehalt geringer wird
(Abb. 5.28) bis die Phase schließlich mit der Obergruppe von P42/mmc, der kubischen Raumgruppe
Pm3n, beschrieben werden kann. Nach diesem Modell kristallisiert der zweite Clathrat-I Bereich mit
der tetragonalen Raumgruppe. Die kubische Raumgruppe stellt nur eine Näherung dar, wenn die
Unterschiede entlang der Richtungen [100] und [001] experimentell nicht mehr aufgelöst werden
können.
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Abb. 5.48: Modell zum Phasendiagramm Ba-Au-Ge mit zwei stabilen Clathrat-I-Phasen. Bei 800 °C
beträgt der Unterschied im Goldgehalt beider Phasen nur 0.4 Au/FE bezogen auf Modell 1. Die Gruppe-
Untergruppe Beziehung zwischen den Strukturmodellen mit Pm3n und P42/mmc Symmetrie erlaubt
einen kontinuierlichen Übergang.
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Kühlt man eine Probe Ba8Au3.5Ge41.8 (n) schnell aus der Schmelze ab, können Clathrat-I-Phasen aus den
Bereiche A und B nacheinander kristallisieren und im Gefüge nebeneinander auftreten (Abb. 5.4).
Zunächst bilden sich Primärkristalle der goldreichen Clathrat-I-Phase, die dann in der Kristallisation
von der goldärmeren Clathrat-I-Phase abgelöst werden. Letztere umhüllen dann die goldreichen
Kristallite (Abb. 5.49). Anders als das theoretischen Diagramm von Abb. 5.48 erwarten ließe, bilden
sich die goldreichen Kristalle nach einer für das System typischen Kristallisationshemmung mit nahezu
homogener Zusammensetzung.
Abb. 5.49: REM Abbildung der Probe Ba8Au3.5Ge41.8 (n) nach Abkühlen aus der Schmelze innerhalb
von 3 Minuten. Beim Durchlaufen der Liquiduskurve in Bereich A bilden sich gut ausgeprägte
Kristallite der goldreichen Clathrat-I-Phase (hell). Im Bereich B schließlich, werden die goldreichen
Kristalle bei tieferen Temperaturen durch eine goldärmere Clathrat-I-Phase umhüllt.
Da zwischen den Raumgruppen Ia3d und der P42/mmc keine Gruppe-Untergruppebeziehung besteht,
muss zwischen den Clathrat-I-Phasen Ba8Au1.1Ge42.5(2) (Tab. 5.5) und Ba8Au1.6Ge41.8(2) (Tab. 5.12) ein
2-Phasenbereich C existieren. Ein direkter Nachweis durch REM-Aufnahmen gelang bisher nicht,
vermutlich ist der Kontrast zwischen den beiden Clathrat-I-Phasen sehr gering. Auch röntgenographisch
war der Zwei-Phasenbereich schwer zu erkennen, weil mit zunehmendem Au-Gehalt die
Überstrukturreflexe der Ia3d-Struktur schwächer werden. Die wenigen Reflexe, welche dann im
Zweiphasenbereich nicht mit denen der tetragonalen Phase zusammenfallen, sind somit schwer zu
detektieren. Darüber hinaus stören die Reflexe der Nebenphasen Clathrat cP124 und a-Ge, die durch
Zerfall der Hochtemperaturphase entstehen, den Nachweis (Abb. 5.50). In den Feldern D und E
schließlich besteht ein Drei-Phasen Gleichgewicht zwischen a-Ge, Clathrat cP124 und jeweils einer der
beiden Clathrat-I-Phasen.
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Abb. 5.50: Ausschnitt einer Röntgenpulveraufnahme der Probe Ba8Au1.5Ge41.5 (n)  nach Tempern bei
800 °C. Neben der tetragonalen Clathrat-I-Phase ist die Anwesenheit der Ia3d Phase an
Überstrukturreflexen mit geringer Intensität nachweisbar (grüne Markierung). a-Ge entsteht durch
Zerfall der Ia3d Phase beim Abkühlen (braune Markierung).
Zur Charakterisierung des Phasendiagrams durch isotherme Schnitte wurden die Temperaturen 800 °C
und 600 °C ausgewählt. Bei 800 °C existieren beide Clathrat-I-Phasen, bei 600 °C nur eine mit höherem
Au-Gehalt (Abb. 5.48). Über die Phasenbeziehungen im System Ba-Au-Ge bei 800 °C wurde bereits
eine detaillierte Untersuchung veröffentlicht [27]. In dieser Arbeit wurde im System Ba-Au-Ge nur eine
Clathrat-I-Phase mit einem breiten Homogenitätsbereich gefunden und die Kristallstruktur mit der
Raumgruppe Pm3n beschrieben (Abb. 5.1). Wie Abbildung 5.51 verdeutlicht, findet man die
Raumgruppe Pm3n tatsächlich nur für Clathrat-I-Zusammensetzungen mit hohem Au-Gehalt
(Bereich A).  Dieser  Bereich  reicht  jedoch  nicht  bis  zur  Zusammensetzung  ‚Ba8Au6Ge40‘, wie bisher
angenommen, sondern nur bis zur Zusammensetzung Ba8Au5.5Ge40.2 (Tab. 5.19). Mit geringerem Au-
Gehalt tritt im Bereich A zunehmend die tetragonale Verzerrung der Clathrat-I-Struktur hervor, bis dann
der minimale Goldgehalt der Phase A bei der Zusammensetzung Ba8Au1.6Ge41.8(2) erreicht wird.
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Abb. 5.51: Isothermer Schnitt bei 800 °C durch das Phasendiagramm Ba-Au-Ge. Abgebildet sind die
Clathrat-I-Phasen A und B mit ihrer Beziehung zu den Nachbarphasen.
Eine weitere kubische Clathrat-I-Phase B mit Raumgruppe Ia3d existiert  im  Bereich  Ba8Ge43 bis
Ba8Au1.1Ge42.5(2). Beide Clathrat-I-Phasen, A und B, werden durch einen Zwei-Phasenbereich D
voneinander getrennt (Abb. 5.50). Für die Phasenbeziehung mit a-Ge  sind  folglich  drei  Bereiche  zu
unterscheiden. Im Bereich E besteht ein Zwei-Phasengleichgewicht zwischen der Clathrat-I-Phase A
und a-Ge.  Proben  aus  dem  Bereich  wurden  im  Gleichgewicht  mit a-Ge als Nebenphase erhalten
(Abb 5.40b und c, Abb. 5.52e). An den schmalen Zwei-Phasenbereich D schließt sich ein Drei-
Phasenbereich F mit den Komponenten A, B und a-Ge an. Durch den geringen
Rückstreuelektronenkontrast ließen sich die Randphasen A und B in REM Abbildungen von Bereich F
nicht unterscheiden. Röntgenaufnahmen im Drei-Phasenbereich F ergaben daher keinen direkten
Nachweis aller drei Phasen. Dies war auch nicht zu erwarten, da die Clathratphase B bereits direkt auf
der  Linie  D  nur  schwer  nachzuweisen  ist  (Abb.  5.50).  Dem  Drei-Phasenbereich  F  folgt  der  Zwei-
Phasenbereich  G,  in  welchem sich  die  Clathrat-I-Phase  vom Ia3d -Typ und a-Ge im Gleichgewicht
befinden (Abb. 5.7b, d). Zur bariumreichen Seite hin bilden die Clathrat-I-Phasen
Gleichgewichtsbeziehungen mit BaGe2 und Ba6Ge25. Da metallographische Anschliffe bei Gegenwart
der stark gegen Luft und Feuchtigkeit empfindlichen Zintl-Phase BaGe2 nur mit hohem Aufwand zu
erstellen sind, wurden Phasenanalysen in solchen Fällen mit XPRD vorgenommen. Bei hohem Au-
Gehalt der Clathrat-I-Phase besteht ein Zwei-Phasengebiet H der Clathrat-I-Phase A mit  BaGe2
(Abb. 5.52). Dieser Bereich eignet sich zur Züchtung kleinerer Einkristalle der Clathrat-I-Phase, weil
BaGe2 leicht durch Wasser oder verdünnte Säuren aufgelöst werden kann. Der Bereich H reicht bis zur
Zusammensetzung Ba8Au3.5Ge41.5 (n). Diese Zusammensetzung wiederum bildet den Eckpunkt des
Drei-Phasenfeldes I, zusammen mit BaGe2 und dem Clathrat cP124 bei Zusammensetzung
Ba6Au0.8Ge24.2 (Tab. 5.20). Die Zusammensetzung der Clathrat-I-Phase, welche im Drei-Phasenfeld
invariant ist, wurde aus ihrem Gitterparameter von a » 10.751 Å abgeleitet.
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Abb. 5.52: Röntgenpulveraufnahme der Probe Ba8.5Au4.6Ge39.8 aus dem 2-Phasenfeld H zeigt  die
Clathrat-I-Phase mit Pm3n Struktur sowie BaGe2.
Der Bereich K bildet einen komplexen Zwei-Phasenbereich der Clathratphasen cP124 (C) und
Clathrat-I (A) (Abb. 5.53). Röntgenpulveraufnahmen zeigen die Reflexe beider Clathrate. Die mit
Ausnahme des Reflexes 444 breiten Clathrat-I-Reflexe zeigen, dass eine ausgeprägte tetragonale
Struktur vorliegt. Phasenfeld L ist wiederum ein schmaler Drei-Phasenbereich der Clathrat-I-Phasen A,
B, sowie cP124 (C), Phasenfeld J ein Zwei-Phasenbereich aus BaGe2 und dem Clathrat cP124.
Phasenfeld M ist ebenfalls ein Zwei-Phasenfeld der Clathrat-I-Phasen B und cP124 (C).
Abb. 5.53: Metallographische Untersuchung zum Phasendiagramm Ba-Au-Ge bei 800 °C. Die
Bezeichnungen entsprechen den Phasenfeldern in Abb. 5.51. Die Felder E und K (REM) sowie M
(optische Mikroskopie) sind Zwei-Phasenfelder.
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Bei 600 °C vereinfacht sich das Phasendiagramm erheblich, weil die Clathrat-I Hochtemperaturphase
mit Ia3d Symmetrie  nicht  mehr  existiert  (Abb.  5.54).  Die  Proben  Ba8Au0.2Ge42.8 (n) oder
Ba8Au0.5Ge42.5 (n) befinden sich bei 600 °C in einem Zwei-Phasengebiet E aus Clathrat cP124 und a-Ge
(Abb. 5.44a, b). Der Homogenitätsbereich der Clathrat cP124 Phase B ändert sich nicht messbar im
Vergleich zu 800 °C und reicht von Ba6Ge25 bis  Ba6Au0.8Au24.2 (Tab. 5.20). Bei höherem Au-Gehalt
folgt ein Drei-Phasenbereich D aus Clathrat cP124, Clathrat-I A und a-Ge (Abb. 5.44c, d). Der
Homogenitätsbereich der Clathrat-I-Phase beginnt mit der Zusammensetzung Ba8Au3.5Ge41.3. Außerdem
bildet die Clathrat-I-Phase A Zwei-Phasenbereiche mit a-Ge (C) und mit BaGe2 (F). Schließlich bildet
BaGe2 noch einen Drei-Phasenbereich mit den Clathratphasen A und B sowie einen Zwei-Phasenbereich
mit dem cP124 Clathrat B.
Abb. 5.54: Isothermer Schnitt bei 600 °C durch das Phasendiagramm Ba-Au-Ge. Die Clathrat-I-Phase
existiert nur noch bei hohem Au-Gehalt.
Unterhalb von 550 °C existiert zwischen Ba6Ge25 und a-Ge die Phase BaGe5 [29]. Gleichgewichts-
beziehungen dieser Phase wurden in dieser Arbeit nicht untersucht, da in diesem Temperaturbereich ein
um ein Vielfaches längere Reaktionszeiten benötigt werden, bis sich die Proben im thermodynamischen
Gleichgewicht befinden. Ternäre Clathrat-I-Phasen vom Ia3d-Typ, welche bei 480 °C zersetzt wurden,
bilden keine ternäre Phase vom BaGe5-Typ, so dass für dieses Clathrat vermutlich kein
Homogenitätsbereich existiert (Abb. 5.55). Bei Zersetzung von Clathraten ab der Zusammensetzung
Ba8Au1Ge44 (n) und höherem Au-Gehalt tritt die Phase BaGe5 nicht mehr auf.
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Abb. 5.55: Gefüge der Probe Ba8Au0.5Ge44 (n) nach Tempern bei 480 °C. Der Einbau von Au-Atomen
in BaGe5 wurde nicht beobachtet.
5.5.  Zusammenfassung
Im System Ba-Au-Ge existieren zwei Clathrat-I-Phasen mit unterschiedlicher Symmetrie und
unterschiedlichem Au-Gehalt. Während bei niedrigem Au-Gehalt bis 1.1 Au Atome/FE der
Ba8Ge43£3- Typ mit Raumgruppe Ia3d ausgebildet wird, findet man ab 1.5 Au Atomen/FE eine neue,
tetragonale Überstruktur mit Raumgruppe P42/mmc. Bei höherem Au-Gehalt und zu höheren
Temperaturen hin verringert sich die tetragonale Verzerrung soweit, dass eine Beschreibung mit der
kubische Obergruppe Pm3n möglich ist. Zwischen beiden Clathrat-I-Phasen besteht bei 800 °C ein nur
sehr enger Zwei-Phasebereich, in dem sich die Clathrat-I-Randphasen durch weniger als 1 at-% Au
unterscheiden. Der maximale Au-Gehalt liegt nicht bei 6 sondern bei 5.5 Au-Atomen/FE. Bei 600°C
existiert nur noch die Clathrat-I-Phase mit höherem Au-Gehalt als Ba8Au3.5Ge41.3£1.2. Ternäre
Clathrat- I-Phasen mit bis zu 1 Au-Atom/FE zersetzen sich unterhalb 550° in das orthorhombische
binäre Clathrat BaGe5. Die Phasengleichgewichte wurden durch Mikrostrukturanalysen,
Röntgenbeugung am Pulver und durch thermische Analysen bestimmt. Die Präparation der Clathrat-I-
Phase mit Zusammensetzung Ba7.81(4)Au5.33(4)Ge40.67(4) wurde bis zur Einkristallzüchtung hin optimiert.
Mit Hilfe der vorliegenden Untersuchungen lässt sich die Clathrat-I-Phase gezielt bei unterschiedlichen
Zusammensetzungen präparieren, und Proben aus dieser Arbeit werden bereits von verschiedenen
Gruppen für grundlegende physikalische Untersuchungen verwendet. Untersuchungen in unserem
Arbeitskreis hinsichtlich thermoelektrischer Eigenschaften und die Aufskalierung zum Generatorbau
sind Thema des nächsten Kapitels.
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Kapitel 6
Thermoelektrische Eigenschaften der goldreichen Clathrat-I-Phase
im System Ba-Au-Ge
6.1. Einleitung
Die Direktumwandlung von Wärmefluss in elektrische Energie beruht auf Nutzung des Seebeck-
Effekts.  Ein  spektakuläres  Beispiel  war  die  Weltraumsonde  Cassini,  welche  über  Jahrzehnte  hinweg
elektrische Energie wartungsfrei aus thermonuklearen Generatoren bezogen hat. Doch erst in den letzten
Jahren sind thermoelektrische Materialen erneut in den Fokus der Materialwissenschaften gerückt.
Erklärtes Ziel ist es, die Abwärme thermischer und mechanischer Prozesse auch in solchen Fällen zu
nutzen, wo herkömmliche Wärmekraftmaschinen nicht anwendbar sind. Für wirtschaftlich rentable
Prozesse sucht man daher effiziente Materialien, welche für die jeweiligen Prozesstemperaturen optimal
angepasst sind. Thermoelektrische Generatoren bestehen aus einem p-Leiter und einem n-Leiter, welche
als Wärmebrücke ein kaltes und ein heißes Reservoir zu einem Stromkreis verbinden und somit eine
Thermospannung ausbilden. Werden viele solcher Blöcke in Reihe geschalten, summieren sich die
Thermospannungen zu einer technisch nutzbaren Größe. Gute thermoelektrische Materialien sollten
eine hohe Thermokraft S(T) besitzen, gleichzeitig aber auch eine möglichst hohe elektrische
Leitfähigkeit σ(T), um den Stromfluss nicht durch den inneren Widerstand zu behindern. Diese
Anforderung kann man nicht in idealer Weise erfüllen, weil gute elektrische Leiter immer eine kleine
Thermokraft besitzen. Des Weiteren müssen die Materialien eine niedrige thermische Leitfähigkeit κ(T)
aufweisen, weil es sonst zu einem thermischen Kurzschluss zwischen dem heißen und dem kalten
Reservoir käme. Dabei unterscheidet man den elektronischen Beitrag der thermischen Leitfähigkeit, der
über das Wiedemann-Franz-Gesetz mit der elektrischen Leitfähigkeit direkt korreliert, vom Beitrag der
Gitterschwingungen, der u.a. von der Komplexität der Kristallstruktur und dem Gewicht der Atome
abhängt. Die Eignung thermoelektrische Materialien wird häufig über das dimensionslose Produkt ZT
zusammengefasst mit ZT = (S2 σ / κ) T. Darüber hinaus gibt es jedoch noch zahlreiche weitere technische
Anforderungen, wie z.B. die mechanische Kompatibilität der Komponenten. Erfüllt eine Substanz diese
Anforderungen, müssen Präparationsmethoden entwickelt werden, die eine Skalierung auf größere und
homogene Produktmengen erlauben. Außerdem muss eine Möglichkeit gefunden werden, auf der heißen
Probenseite dauerhaft elektrische Kontakte anzubringen. Tatsächlich bleibt die Kontaktierung bis heute
das größte Hindernis bei der Entwicklung thermoelektrischer Generatoren für hohe
Anwendungstemperaturen. Unter den Clathrat-I-Phasen sind Proben der Zusammensetzung
Ba8Au5.4Ge40.6 die p-Leiter  mit  der  bisher  höchsten  thermoelektrischen  Effizienz  (ZT  ≈ 1  [14]).  Mit
Hinblick auf einen späteren Modulbau sollte in diesem Teil der Arbeit untersucht werden, ob unter
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Anwendung des SPS-Verfahrens kompakte, ausreichend große Probenkörper der Clathrat-I-Phase mit
konstanten physikalischen Eigenschaften präpariert werden können. Die thermoelektrischen
Eigenschaften der Probenkörper wurden bei unterschiedlicher Zusammensetzung der Ausgangstoffe
optimiert. Ziel war es nicht nur, die Zusammensetzung der Clathrat-I-Phase zu verändern, welche bei
Eintritt in ein Drei-Phasengebiet ohnehin nicht variiert werden kann, sondern auch, die Struktur der
Korngrenzen zu optimieren. Anschließend wurden verschiedene Möglichkeiten zur Kontaktierung
verglichen. Die Vorgehensweise ist im folgenden Fließschema dargestellt (Abb. 6.1)
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6.2. Präparation
Zwei Probenserien mit den Zusammensetzungen Ba8AuxGe46-x (n) und Ba8AuxGe45.6-x£0.4 (n) wurden
im Bereich 5.2 ≤ x ≤ 6 im Abstand Dx » 0.03 präpariert. Für einen Ansatz wurden 3 g der Edukte BaGe,
Au (Stückchen und Pulver) und Ge-Pulver (d < 200 mm) abgewogen, in einen Glaskohlenstoff-tiegel
gefüllt (Sigradur, Firma MKS, Æ = 12 mm, l = 20 mm) und im Induktionsofen aufgeschmolzen. Nach
der Rascherstarrung wurden die Produkte im Mörser zerkleinert, auf eine Korngröße d ≤ 100 mm gesiebt
und mit Hilfe der SPS-Technik zu einem Probenzylinder verdichtet (Æ = 10 mm, l = 4.5 mm). In der
Pressmatrize wurden die Proben mit einer Kohlenstofffolie umhüllt. Einphasige Probenkörper hatten
nach der SPS-Behandlung mehr als 98% der röntgenographischen Dichte bezogen auf die nominale
Zusammensetzung. Um sicherzustellen, dass die physikalischen Eigenschaften der Proben nicht durch
unterschiedliche Präparationsbedingungen beeinflusst werden, wurde nach der SPS-Behandlung noch
eine weitere Wärmebehandlung über 7 Tage bei 800 °C durchgeführt. Waren die Probenzylinder
augenscheinlich frei von Rissen, wurde zunächst ihre Temperaturleitfähigkeit mit der Laserflash-
Methode gemessen. Anschließend wurden die Proben mit einer Fadensäge zu Quadern von
5 ´ 5 ´ 7 mm3 gesägt, was der Spezifikation des geplanten thermoelektrischen Generators entsprach
(Abb. 6.2). Von der Probe mit den besten thermoelektrischen Eigenschaften, Ba8Au5.42Ge46.18 (n),
wurden schließlich 40 Messkörper präpariert und Kooperationspartnern zum Bau eines
thermoelektrischen Generators übergeben. Da in allen Fällen das weitere Tempern nach der SPS-
Behandlung zu keiner signifikanten Veränderung der Probeneigenschaften führte, wurde beim
Aufskalieren auf diesen Präparationsschritt verzichtet.
Abb. 6.2: Polykristalline Klötzchen der Zusammensetzung Ba8Au5.42Ge40.18 (n) nach SPS-Behandlung
und Sägen mit der Fadensäge.
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6.3 Phasenanalyse
Wie bei der Präparation des Einkristalls mit Zusammensetzung Ba7.81(4)Au5.33(4)Ge40.67(4) bildeten sich
einphasige Proben nur dann, wenn ein leichter Unterschuss an Germanium verwendet wurde. Proben in
der  Reihe Ba8AuxGe45.6–x£0.4 (n) waren einphasig im Bereich 5.20 ≤ x ≤ 5.33,  während in der  Reihe
Ba8AuxGe46–x (n) alle Proben a-Ge als Nebenphase enthielten (Abb. 6.3).
Abb. 6.3: Im Bereich 5.20 ≤ x ≤ 5.33 zeigten Proben der Reihe Ba8AuxGe45.6–x£0.4 (n) nur Reflexe der
Clathrat-I-Phase, während Proben der Reihe Ba8AuxGe46–x (n) deutlich erkennbar a-Ge als Nebenphase
enthielten.
Überschritt der Au-Gehalt der eingewogenen Proben den Wert x =  5.36,  trat  in  der  Reihe
Ba8AuxGe45.6–x£0.4 (n) die Nebenphase BaAu1.1Ge2.9 auf  [27].  Bei  der  Reihe Ba8AuxGe46–x (n),  lag die
Grenze mit x ≥ 5.51 etwas höher, da in dieser Reihe, vergleicht man Proben mit gleichen x-Wert, der
Au-Gehalt etwas niedriger ist (Tab. 6.1). Der Gitterparameter der Clathrat-I-Phase war für alle Proben
im untersuchten Bereich nahezu konstant mit Unterschieden Da ≤ 0.001 Å. Die Gitterparameter nach
der SPS-Behandlung unterscheiden sich kaum von denen nach der Rascherstarrung.
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Tab. 6.1: Phasenanalyse der Probenreihen Ba8AuxGe45.6–x£0.4 (n) und Ba8AuxGe46–x (n) nach der
Rascherstarrung (R) sowie nach dem SPS-Sintern und Tempern (7 Tage, 800 °C) (S). Die Phasenanalyse
erfolgte jeweils durch XRPD und EDXS.
Zusammensetzung Phasen a / Å
Ba8AuxGe45.6-x£0.4 (n)
Ba8Au5.20Ge40.40
R C-I 10.7984(1) Å
S C-I 10.7992(2) Å
Ba8Au5.25Ge40.35
R C-I 10.7987(1) Å
S C-I 10.7994(2) Å
Ba8Au5.30Ge40.30
R C-I 10.7984(1) Å
S C-I 10.7991(2) Å
Ba8Au5.33Ge40.27
R C-I + BaAu1.1Ge2.9 10.7982(1) Å
S C-I 10.7985(2) Å
Ba8Au5.36Ge40.24
R C-I + BaAu1.1Ge2.9 10.7981(1) Å
S C-I + BaAu1.1Ge2.9 10.7981(2)Å
Ba8Au5.39Ge40.21
R C-I + BaAu1.1Ge2.9 10.7978(2) Å
S C-I + BaAu1.1Ge2.9 10.7983(2) Å
Ba8Au5.42Ge40.18
R C-I + BaAu1.1Ge2.9 10.7975(2) Å
S C-I + BaAu1.1Ge2.9 10.7983(2) Å
Ba8Au5.45Ge40.15
R C-I + BaAu1.1Ge2.9 10.7975(2) Å
S C-I + BaAu1.1Ge2.9 10.7983(2) Å
Ba8Au5.48Ge40.12
R C-I + BaAu1.1Ge2.9 10.7985(1) Å
S C-I + BaAu1.1Ge2.9 10.7983(2) Å
Ba8Au5.51Ge40.09
R C-I + BaAu1.1Ge2.9 10.7982(1) Å
S C-I + BaAu1.1Ge2.9 10.7978(2) Å
Ba8Au5.6Ge40.0
R C-I + BaAu1.1Ge2.9 10.7983(2) Å
S C-I + BaAu1.1Ge2.9 10.7970(2) Å
Ba8Au6Ge39.6
R C-I + BaAu1.1Ge2.9 10.7975(2) Å
S C-I + BaAu1.1Ge2.9 10.7973(2) Å
Ba8AuxGe46-x (n)
Ba8Au5.20Ge40.80
R C-I + Ge 10.7987(1) Å
S C-I + Ge 10.7994(2) Å
Ba8Au5.25Ge40.75
R C-I + Ge 10.7987(1) Å
S C-I + Ge 10.7992(2) Å
Ba8Au5.30Ge40.70
R C-I + Ge 10.7988(1) Å
S C-I + Ge 10.7990(2) Å
Ba8Au5.33Ge40.67
R C-I + Ge 10.7988(1) Å
S C-I + Ge 10.7992(1) Å
Ba8Au5.36Ge40.64
R C-I + Ge 10.7989(1) Å
S C-I + Ge 10.7981(2)Å
Ba8Au5.39Ge40.61
R C-I + Ge 10.7986(1) Å
S C-I + Ge 10.7984(1) Å
Ba8Au5.42Ge40.58
R C-I + Ge 10.7975(2) Å
S C-I + Ge 10.7976(2) Å
Ba8Au5.45Ge40.55
R C-I + Ge 10.7975(2) Å
S C-I + Ge 10.7983(2) Å
Ba8Au5.48Ge40.52
R C-I + Ge + BaAu1.1Ge2.9 10.7981(2) Å
S C-I + Ge 10.7966(2) Å
Ba8Au5.51Ge40.09
R C-I + Ge + BaAu1.1Ge2.9 10.7980(1) Å
S C-I + Ge + BaAu1.1Ge2.9 10.7967(2) Å
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Nach dem Sintern der Pulverproben traten im Produkt die Korngrenzen deutlicher hervor als bei der
Präparation aus der Schmelze (Abb. 6.4). Neben Hohlräumen zeigte die Mikrostruktur vereinzelt
Einschlüsse von a-Ge und BaAu1.1Ge2.9, jedoch in geringen Anteilen und unterhalb der Nachweisgrenze
der Röntgenpulverdiffraktometrie (Abb. 6.5). Der Goldgehalt aus der Rietveld-Verfeinerung lag mit
Ba8Au5.20(2)Ge40.80(2) knapp unter der verfeinerten Zusammensetzung des Einkristalls.
Abb. 6.4: Gefüge einer gesinterten Probe Ba8Au5.2Ge40.4 (n) nach SPS-Behandlung und 7 Tage Tempern
bei 800 °C. (a) Optische Mikroskopie und (b) Rasterelektronenmikroskopie.
Abb. 6.5: Röntgenpulveraufnahme der Probe Ba8Au5.3Ge40.3 (n) nach dem SPS-Sintern mit der
verfeinerten Zusammensetzung Ba8Au5.20(2)Ge40.80(2) (Strahlung CuKa1, l = 1.54056 Å, RI = 0.02).
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6.4. Physikalische Eigenschaften
Ziel der Präparationsreihen Ba8AuxGe46–x (n) und Ba8AuxGe45.6–x£0.4 (n) im Bereich 5.2 ≤ x ≤ 6 war es,
den Einfluss der chemischen Zusammensetzung der Clathrat-I-Phase und der Korngrenzen auf die
thermoelektrischen Eigenschaften der Proben zu untersuchen. Durch die standardisierte Präparation mit
dem SPS-Verfahren gelang es, die physikalischen Eigenschaften an verschiedenen Probenkörpern
gleicher Zusammensetzung zu reproduzieren. Zur Charakterisierung wurden die Thermokraft S
(Seebeck-Koeffizient), der elektrische Widerstand r und die thermische Leitfähigkeit l im  Bereich
300 K – 700 K gemessen und daraus der dimensionslose ZT-Wert berechnet:
ܼܶ = ܵଶ
ߩߣ
Der Homogenitätsbereich der Clathrat-I-Phase folgt nach bisherigen Erkenntnissen der Formel
Ba8Aux£3–0.563xGe43–0.437x von Modell 1. Danach wird eine ausgeglichene Ladungsbilanz und bei der
Zusammensetzung (Ba2+)8(Au3–)5.33(Ge0)40.67 erreicht.  Im  Experiment  zeigten  die  Proben  im  Bereich
x = 5.25 – 5.3 die Charakteristik von Halbleitern in Abhängigkeit von der Temperatur (Abb. 6.6). Für
alle anderen Proben bestand nur eine schwache Temperaturabhängigkeit des elektrischen Widerstands.
Für beide Probenreihen stieg der elektrische Widerstand umso mehr, je näher eine Probe der
Zusammensetzung mit ausgeglichener Ladungsbilanz entsprach. Auch die Art der Nebenphasen führte
zu deutlichen Unterschieden. Proben der Reihe Ba8AuxGe46–x (n) mit Germanium als Verunreinigung
hatten einen deutlich größeren elektrischen Widerstand als Proben der Reihe Ba8AuxGe45.6–x£0.4 (n), die
entweder einphasig waren oder BaAu1.1Ge2.9 als Verunreinigung enthielten.
Wie erwartet, korrelierte der elektrische Widerstand mit der Thermokraft der Proben. Proben mit einer
höheren Thermokraft hatten auch einen höheren Widerstand (Abb. 6.7). Daher zeigten Proben der Reihe
Ba8AuxGe46–x (n) mit a-Ge an den Korngrenzen eine etwas höhere Thermokraft als Proben der Reihe
Ba8AuxGe45.6–x£0.4 (n) mit BaAu1.1Ge2.9 an den Korngrenzen. Beide Probenreihen zeigten einen p/n-
Übergang bei Au-Konzentrationen zwischen 5.2 < x < 5.25. Die höchsten Werte für die Thermokraft
wurden für die p-Leiter im Bereich 5.25 < x < 5.35 erhalten mit bis zu 400 µV/K, für den n-Leiter bei
x = 5.2 mit -200 µV/K. Die Unterschiede in der Thermokraft zwischen einzelnen Proben nahmen zu
höheren Temperaturen hin ab und die Werte schienen bei ≈ +200 µV/K zu konvergieren.
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Abb. 6.6: Elektrischer Widerstand vs. Temperatur für die Proben der Reihen Ba8AuxGe46–x (n) (oben)
und Ba8AuxGe45.6–x£0.4 (n) (unten) im Bereich 300 °C ≤ T ≤ 700 K.
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Abb. 6.7: Thermokraft vs. Temperatur für die Probenreihen Ba8AuxGe46–x (n) (oben) und
Ba8AuxGe45.6–x£0.4 (n) (unten) im Bereich 300 °C ≤ T ≤ 700 K.
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Die thermische Leitfähigkeit aller Proben war sehr niedrig und erreichte mit k < 1 W/mK den Bereich
von Gläsern und Isolatoren (Abb. 6.8). Es ist bemerkenswert, dass die thermische Leitfähigkeit
einphasiger Proben der Reihe Ba8AuxGe46–x (n) mit x ≈ 5.33 geringer war als die von Proben mit a-Ge
an den Korngrenzen.  Das bedeutet  nämlich,  dass  die  thermische Leifähigkeit  der  Clathrat-I-Phase so
gering ist, dass sie auch durch Korngrenzen nicht mehr weiter gesenkt werden kann. Proben mit hohem
Au-Gehalt und der metallisch leitfähigen Fremdphase BaAu1.1Ge2.9 an den Korngrenzen besitzen eine
höhere thermische Leitfähigkeit.
Berechnet man aus den gemessenen Größen den ZT-Wert,  zeigen  für  beide  Reihen  die  Proben  im
Bereich x ≈ 5.4 die besten thermoelektrischen Eigenschaften. Der ZT-Wert steigt mit der Temperatur an
und erreicht bei 670 K ein Maximum von ≈ 0.9 (Abb. 6.9). Die Reproduzierbarkeit der physikalischen
Eigenschaften wird an vier Proben der Reihe Ba8AuxGe45.6–x£0.4 (n) mit x = 5.39, 5.42, 5.48 und 5.51
demonstriert (Abb. 6.10). Für die Zusammensetzungen x = 5.39, 5.42, 5.48 wurden jeweils zwei Ansätze
gleicher Zusammensetzung präpariert und gemessen. Beim Ansatz mit x = 5.51 war die Einwaage einer
der Proben um wenige Milligramm (bezogen auf 3 g Probe) fehlerhaft. Die ZT-Werte der korrekt
eingewogenen Probenpaare waren nahezu identisch, wobei sich Thermokraft und elektrischer
Widerstand der Proben x = 5.39 geringfügig unterscheiden. Für die Zusammensetzung x = 5.51 zeigen
die Proben messbare Unterschiede im ZT-Wert. Die Untersuchung zeigt, dass eine Produktion
thermoelektrische Materialien mit konstanten Eigenschaften eine genaue Kontrolle der
Prozessparameter erfordert. Zur Präparation einer größerer Probenmenge für den Bau eines
thermoelektrischen Generators wurde dann die Zusammensetzung Ba8Au5.42Ge40.18£0.4 (n) ausgewählt.
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Abb. 6.8: Thermische Leitfähigkeit vs. Temperatur für die Probenreihen Ba8AuxGe46–x (n) (oben) und
Ba8AuxGe45.6–x£0.4 (n) (unten) im Bereich 300 °C ≤ T ≤ 700 K.
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Abb. 6.9:  ZT-Wert  vs.  Temperatur  für  die  Probenreihen  Ba8AuxGe46–x (n) (oben) und
Ba8AuxGe45.6–x£0.4 (n) (unten) im Bereich 300 °C ≤ T ≤ 700 K.
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Abb. 6.10: Thermoelektrische Eigenschaften im Vergleich für unterschiedlicher Chargen der Proben
Ba8AuxGe45.6–x£0.4 (n) mit x = 5.39 (gelb), 5.42 (rot), 5.48 (grün) und 5.51 (blau).
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6.5. Aufskalierung der Probenmengen
Zum Bau eines thermoelektrischen Generators wurden insgesamt etwa 160 g Probe der
Zusammensetzung Ba8Au5.42Ge40.18£0.4 (n) präpariert und zu Formkörpern der Größe 5 x 5 x 7 mm3
verarbeitet (Abb. 6.2). Aus einer SPS-Synthese wurde jeweils ein Zylinder erhalten (Æ =  15  mm,
l = 9 mm, m ≈ 12 g), aus dem wiederum vier der Formkörper herausgesägt werden konnten. Insgesamt
wurden 13 Zylinder bzw. Probenchargen hergestellt (Tab. 6.2). Die nach dem Sägen verbliebenen Reste
der Probenzylinder wurden röntgenographisch und mit WDXS-Analysen charakterisiert. Um bei der
Verfeinerung des Gitterparameters eine hohe relative Genauigkeit zu erreichen, wurde jeweils derselbe
Satz von Reflexen im Bereich 22° < 2q < 88° zu Grunde gelegt, in dem eine gleichmäßige Verteilung
der LaB6 Standardreflexe vorliegt. Sowohl die Gitterparameter (Da ≤ 0.001 Å) als auch die chemischen
Zusammensetzungen zeigten keine signifikanten Unterschiede. Obwohl die chemische
Zusammensetzung der Clathrat-I-Phase bei den verschiedenen Chargen gut reproduziert werden konnte,
unterschied sich dennoch die Morphologie der Proben, wie an den Chargen 4, 10 und 13 exemplarisch
gezeigt wird (Abb. 6.11).
Tab. 6.2: Phasenanalyse und Charakterisierung verschiedener Chargen der Zusammensetzung
Ba8Au5.42Ge40.18£0.4 (n) nach Verdichtung durch das SPS-Verfahren.
Chargen Phasenanalyse Gitterparameter/Å WDXS
01 Clathrat-I, a-Ge 10.7966(1)
02 Clathrat-I 10.7985(1)
03 Clathrat-I, (a-Ge) 10.7979(1)
04 Clathrat-I, BaAu1.1Ge2.9 10.7985 (1) Ba8.00(3)Au5.49(2)Ge40.68(3)
05 Clathrat-I, (a-Ge) 10.7976 (1)
06 Clathrat-I, BaAu1.1Ge2.9 10.7982(1)
08 Clathrat-I, BaAu1.1Ge2.9 10.7979(1)
09 Clathrat-I 10.7980(1)
10 Clathrat-I 10.7980(1) Ba8.0(2)Au5.49(2)Ge40.2(2)
11 Clathrat-I, a-Ge 10.7971(1)
12 Clathrat-I, (a-Ge) 10.7978(1)
13 Clathrat-I, (a-Ge) 10.7978(1) Ba8.00(6)Au5.54(5)Ge40.66(5)
Thermoelektrische Eigenschaften der goldreichen Clathrat-I-Phase im System Ba-Au-Ge
119
Abb. 6.11: Phasenanalyse an typischen Chargen der Zusammensetzung Ba8Au5.42Ge40.18£0.4(n) mit
XRPD (l = Cu-Ka1) und REM (BSE Kontrast).
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Das Schliffbild von Probe 4 zeigt im REM Bereiche mit gut sichtbaren Einschlüssen der Phase
BaAu1.1Ge2.9 (Abb.  6.11a).  Die  Konzentration  der  Nebenphase  war  so  hoch,  dass  sie  auch
röntgenographisch detektiert wurde. Bei Probe 10 lag der Anteil an Nebenphasen unterhalb der
Nachweisgrenze mit XRPD (Abb. 6.11b). Bei den dunklen Bereichen in der REM Abbildung handelt
es sich um Löcher an der Oberfläche, wie aus einem Vergleich von BSE und SE Kontrast hervorging.
Im Pulverdiagramm von Probe 13 konnte a-Ge als  Nebenphase nachgewiesen werden,  ohne dass  im
REM sichtbare Bereiche von a-Ge erkennbar waren (Abb. 6.11c). Da die thermoelektrischen
Eigenschaften der großen Formkörper nicht im PPMS-System oder der ZEM3-Apparatur gemessen
werden konnten, wurde als Vergleichsgröße der spezifische elektrische Widerstand bei Raumtemperatur
gemessen. Zur Messung wurden an gegenüberliegenden Flächen der Klötzchen Platinelektroden
mechanisch angepresst. Durch dieses Verfahren können Proben mit Rissen im Gefüge erkannt werden,
da diese einen deutlich höheren Widerstand zeigen.
Abb. 6.12: Widerstandsmessungen an 42 Formkörpern der Zusammensetzung Ba8Au5.42Ge40.18£0.4 (n).
Die Längsrichtung des Klötzchens (schwarze Symbole) entspricht der Pressrichtung im SPS-
Experiment.
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Bei allen Formkörpern war der spezifische Widerstand entlang der Längsachse geringer (Abb. 6.12). Da
dies auch der Pressrichtung im Sinterexperiment entspricht, könnte man den Effekt dadurch erklären,
dass die Proben in dieser Richtung stärker verdichtet sind. Die geringen Unterschiede in der elektrischen
Leitfähigkeit schlugen sich jedoch nicht im ZT-Wert nieder, der für einzelne Stichproben verschiedener
Chargen konstante Werte ergab. Für diese Stichproben wurden Klötzchen zersägt, die bei der
Widerstandsprüfung Risse aufwiesen.
6.6. Thermoelektrischer Generator
Bei thermoelektrischen Generatoren für höheren Arbeitstemperaturen ist die Entwicklung einer
beständigen Kontaktierung eine Herausforderung. Typische Kontaktmaterialien wie Zinn oder Blei
scheiden  auf  Grund  ihres  niedrigen  Schmelzpunktes  aus.  Für  das  Clathrat-I  Ba7.81(4)Au5.33(4)Ge40.67(4)
bestand das Problem darin, dass diese Phase bei höheren Temperaturen mit metallischen
Kontaktmaterialen reagiert. Dabei bildeten sich entweder binäre Germanide oder das Kontaktmetall
wurde in die Clathrat-I-Struktur eingebaut. Als Folge solcher Reaktionen können isolierende Schichten
entstehen und die Kontakte sind nicht mehr stabil mit der Probe verbunden. Dies wird im Folgenden am
Beispiel von elementarem Nickel als Kontaktmaterial demonstriert. Zur Verbindung zwischen
Formkörper und Kontaktmaterial wird an unserem Institut ein einstufiges Verfahren durchgeführt: Man
füllt das Kontaktmaterial – in diesem Fall Ni-Pulver – zuunterst in die SPS-Pressmatrize, überschichtet
vorsichtig mit dem thermoelektrischen Material und fügt dann noch eine abschließende Schicht mit
Kontaktmaterial hinzu. Nach dem SPS-Vorgang sind die Kontaktschichten dann stabil mit der Probe
verbunden.
Im vorliegenden Fall führte die Reaktion von elementarem Nickel mit der Clathratphase zu einer
geschlossenen Grenzschicht der binären Phase Ni2Ge und eine weitere Schicht bestehend aus einer
unbekannten quaternären Phase (Abb. 6.13). Die mechanischen Spannungen auf Grund der
Volumenänderungen führten zu einem Riss in der Probe. Die vorläufige Lösung des
Kontaktierungsproblems ist jedoch ebenfalls in Abbildung 6.13 erkennbar: Die Kohlenstofffolie der
Pressmatrize zeigte keine Nebenreaktionen mit der Clathrat-I-Phase, war aber gleichwohl so fest mit der
Probe verbunden, dass sie von der Probe abgeschliffen werden musste. Man geht nun so vor, dass man
eine möglichst dünne Kohlenstoffschicht an die Clathrat-I-Probe sintert und diese dann mit metallischen
Leitern kontaktiert.
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Abb. 6.13: Schnitt durch einen Formkörper mit einseitiger Nickel-Kontaktierung nach der SPS-
Synthese.
In Zusammenarbeit mit der Arbeitsgruppe von Prof. Anatychuk an der Universität Czernowitz wurde
die Clathrat-I-Phase Ba7.81(4)Au5.33(4)Ge40.67(4) als p-Leiter zusammen mit Ba8Ga16Ge30 als n-Leiter zu
einem thermoelektrischen Modul kombiniert (Abb. 6.14). Das Modul erreichte eine
Umwandlungseffizienz von 4% bei einer Temperaturdifferenz von DT = 630 °C.
Abb. 6.14: Thermoelektrisches Modul der Clathrat-I-Phasen Ba7.81(4)Au5.33(4)Ge40.67(4) und
Ba8Ga15.5Ge30.5 [33], konstruiert an der Universität Czernowitz.
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6.7. Zusammenfassung
Proben der Reihen Ba8AuxGe46-x (n)  und Ba8AuxGe45.6-x£0.4 (n) konnten mit kleinen Änderungen der
chemischen Zusammensetzung im Bereich 5.2 ≤ x ≤ 6  mit  dem  SPS-Verfahren  präpariert  und  ihre
physikalischen Eigenschaften an verschiedenen Ansätzen bestätigt werden. Die Probe
Ba8Au5.42Ge40.18£0.4 (n) zeigte die besten thermoelektrischen Eigenschaften mit einem ZT-Wert von 0.9
bei 700 K. Eine Probenmenge von 160 g mit konstanten physikalischen Eigenschaften wurde präpariert.
Die dauerhafte Kontaktierung der Module gelingt mit einer Zwischenschicht aus Kohlenstoff. Mit den
präparierten Clathrat-I-Modulen wurde an der Universität Czernowitz ein Demonstrator aus den





In der vorliegenden Arbeit wurde der Clathrat-I-Typ im ternären System Ba-Au-Ge mit Blick auf
strukturelle Details neu untersucht. Die Untersuchung ergab ein komplexes Zustandsdiagramm, in
welchem sich Clathrat-I-Phasenbereiche unterschiedlicher Symmetrie voneinander abgrenzen. Bei der
binären Phase Ba8Ge43£3 führt die Ordnung der Leerstellen zur Reduktion der Kristallsymmetrie.
Anstatt in der Raumgruppe Pm3n des Clathrat-I-Basistyps, kristallisiert Ba8Ge43£3 mit einer 2×2×2
Überstruktur in der Raumgruppe Ia3d. In dieser Arbeit wurde die Löslichkeit von Gold in Ba8Ge43£3
erstmals nachgewiesen und der Homogenitätsbereich der ternären Hochtemperaturphase charakterisiert.
Innerhalb des Löslichkeitsbereichs nimmt sowohl die Zahl der Leerstellen als auch die Zahl der
überschüssigen Elektronen mit zunehmendem Au-Gehalt kontinuierlich ab. Die chemische
Zusammensetzung folgt näherungsweise der Formel Ba8Aux£3–0.563xGe43–0.437x. Da die binäre Phase mit
der Elektronenbilanz (Ba2+)83b(Ge–)124b(Ge0)31 × 4 e– überschüssige Elektronen aufweist, wäre es auch
denkbar gewesen, dass Gold-Atome als formale 3-Elektronen-Akzeptoren zunächst Germaniumatome
nach  der  Formel  Ba8Auy£3Ge43–y (y ≤ 4/3) substituieren. Der Existenzbereich des Ba8Ge43£3-Typs
reicht bei 800 °C bis zur Zusammensetzung mit x = 1.1. Die Überstruktur der Hochtemperaturphase
kommt  dadurch  zu  Stande,  dass  die  Lage  6c der Clathrat-I-Struktur mit Raumgruppe Pm3n beim
Übergang in die Raumgruppe Ia3d in die Lagen 24c und 24d aufspaltet, von welchen nur die letztere
voll mit Gold und Germaniumatomen besetzt wird. Die zusätzlichen Überstrukturreflexe auf
Röntgenpulverdiagrammen sind jedoch breiter als die der Basisstruktur. Eine Untersuchung mit
hochauflösender Transmissionselektronenmikroskopie ergab den unerwarteten Befund, dass die
Konzentration an Au-Atomen innerhalb erkennbar einkristalliner Körner fluktuiert. Körner zeigen im
Elektronenmikroskop je nach Position Pm3n oder Ia3d-Symmetrie.
Nach einem schmalen Zweiphasenbereich im Bereich 1.1 < x < 1.6 folgt für höhere Au-Konzentrationen
eine neue, tetragonale Clathrat-I-Variante mit Raumgruppe P42/mmc. Die Bildung dieser Überstruktur
kann wiederum durch die Teilstruktur der unendlichen Sechsringketten erklärt werden, die im Pm3n-
Basistyp von Gerüstatomen der Lagen 6c und 24k gebildet werden. Diese Ketten verlaufen entlang der
Richtungen [100], [010] und [001] und sind in der tetragonalen Überstruktur entlang [001] frei von
Leerstellen. Das Strukturmodell wurde durch Röntgenbeugung an einem Drillingskristall der
Zusammensetzung Ba8Au3.18Ge41.53£1.29 verifiziert. Die chemische Zusammensetzung der tetragonalen
Clathrat-I-Phase  folgt  weiterhin  der  Formel  Ba8Aux£3–0.563xGe43–0.437x und umfasst den gesamten
Homogenitätsbereich von x = 1.6 - 5.4. Die tetragonale Verzerrung spiegelt sich unter anderem im c/a-
Verhältnis wieder und ist für die Zusammensetzung mit x = 2.5 am stärksten ausgeprägt. Bei höherem
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Au-Konzentrationen nähert sich die Kristallstruktur zunehmend der kubischen Basisstruktur an. Ab
einem Au-Gehalt von x ≥ 3.5 sind die charakteristischen Überstrukturreflexe der tetragonalen Struktur
auf Röntgenpulveraufnahmen nicht mehr nachweisbar. Da die Raumgruppe P42/mmc eine Untergruppe
der Raumgruppe Pm3n ist, lassen sich die Strukturmodelle kontinuierlich ineinander überführen.
Strukturuntersuchungen an Einkristallen der Zusammensetzung Ba7.81(4)Au5.33(4)Ge40.67(4) bestätigten den
aus der Literatur bekannten, auffällig hohen und anisotropen Auslenkungsparameter der mit
Goldatomen besetzten kristallographischen Lage. Dies wird mit einer starken, gerichteten Barium-Gold-
Wechselwirkung erklärt. Nach Optimierung der Präparationstechnik gelang es, mit der Bridgman-
Methode einen Einkristall mit V =  2  cm3 zu züchten, der von verschiedenen Partnergruppen für
physikalische Messungen verwendet wird und bereits zu einer neuen Sicht auf den Mechanismus der
Wärmeleitung in Clathraten geführt hat. Aus den vorliegenden Ergebnissen wurde der Existenzbereich
beider Clathrat-I-Phasen für die Temperaturen 800 °C und 600 °C neu festgelegt und ein Modell für das
Zustandsdiagramm in diesem Bereich erstellt.
Nach Untersuchung der Phasenbeziehungen wurden engmaschige Serien der Zusammensetzung
Ba8AuxGe45.6–x£0.4 (n)  und  Ba8AuxGe46–x (n) präpariert, um empirisch diejenige nominale
Zusammensetzung zu ermitteln, für welche die besten thermoelektrischen Eigenschaften reproduzierbar
erhalten werden können. Die Präparationsmethode wurde dabei für größere Probenmengen angepasst
und zur Verdichtung und Wärmebehandlung der Proben die SPS-Technik verwendet. Nach der
Wärmebehandlung bestanden die Proben entweder aus einer einphasigen Clathrat-I-Phase oder sie
enthielten a-Ge oder BaAu1.1Ge2.9 als Ausscheidungen den Korngrenzen. Bei beide Probenreihen zeigen
Seebeck-Messungen einen n/p-Übergang für Au-Konzentrationen zwischen 5.2 < x < 5.25. Der ZT-Wert
steigt jeweils mit der Temperatur an und erreicht für die Proben im Bereich x ≈ 5.4  bei  700  K  ein
Maximum von ≈ 0.9. Für den Bau eines thermoelektrischen Generators durch Projektpartner an der
Universität Czernowitz wurde die nominale Zusammensetzung Ba8Au5.42Ge40.18£0.4 (n) und eine
größere Probenmenge präpariert. Einzelne Chargen wurden durch Röntgenbeugung und
Mikrostrukturanalyse charakterisiert und zu Formkörpern verarbeitet. Experimente zur Kontaktierung
ergaben, dass eine dünne Kohlenstoffzwischenschicht die elektrischen Kontakte bei höheren
Temperaturen vor der Reaktion mit Germanium schützt. Die Formkörper wurden schließlich zu einem
thermoelektrischen Demonstratormodul verarbeitet.
Die Ergebnisse der vorliegenden Arbeit zeigen, dass durch Anwendung von Röntgen-
Einkristalluntersuchungen mit hoher Auflösung sowie moderner, hochaufgelöster Transmissions-
elektronenmikroskopie noch fundamentale Erkenntnisse zur strukturellen Organisation von Clathrat-I-
Phasen zu erwarten sind. Für das System Ba-Au-Ge sind für die vorliegenden Proben weitere
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Untersuchungen an unserem Institut geplant. Es ist darüber hinaus zu erwarten, dass die für das System
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